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1 Einleitung
Obwohl feuerfeste Werkstoffe (FFW) im täglichen Leben kaum in Erscheinung treten, spielen
sie für unser tägliches Leben eine entscheidende Rolle. So werden FFW heutzutage in vielen
Industrien in Hochtemperaturprozessen eingesetzt. Die größten Einsatzfelder sind dabei die
Metallurgie, die Zement- und Glasherstellung und die Müllverbrennung. Besonders in der
Metallurgie kommen dabei zu großen Teilen kohlenstoffgebundene FFW zum Einsatz.
Da für Metallurgie eine hohe Qualität der eingesetzten FFW unerlässlich ist, müssen die be-
stehenden Produkte kontinuierlich geprüft, verbessert und weiterentwickelt werden. Wesentli-
ches Ziel ist dabei die Verbesserung der Eigenschaften bei Anwendungstemperatur. Dafür sind
neben Tests bei RT vor allem Versuche bei Temperaturen nahe der Anwendungstemperatur
relevant. Die Prüfung bei hohen Temperaturen hat daher in den letzten Jahrzehnten enorm
an Bedeutung gewonnen.
In der vorliegenden Arbeit wurde das mechanische Verhalten von zwei kohlenstoffgebun-
denen FFW (grobkörniges MgO-C und feinkörniges Al2O3-C) bei Temperaturen bis 1500 °C
untersucht. Zusätzlich wurden Versuche an einem Referenzwerkstoff (Graphit ISEM 8) durch-
geführt. Für die Prüfung bei HT wurden dazu mehrere neuartige Versuchsmethoden entwi-
ckelt. In statischen, quasi-statischen, zyklischen und bruchmechanischen Versuchen wurden
die mechanischen Eigenschaften unter Druck-, Biege- und Zugbelastungen bestimmt und
interpretiert. Dabei wurden elektromechanische und servohydraulische Prüfmaschinen mit
Schutzgaskammern und induktiven Heizungen eingesetzt. Zur Mikrostrukturbeschreibung vor
und nach den Versuchen kamen neben licht- und elektronenmikroskopischen Verfahren das
Archimedische Prinzip und Pyknometrie zum Einsatz.
Die Arbeit beschreibt das mechanische Verhalten kohlenstoffgebundener FFW bei RT und
hohen Temperaturen und liefert darüber hinaus wichtige mechanische Kennwerte. Es zeig-
te sich, dass bei hohen Temperaturen viskoplastisches Verhalten auftrat. Viele mechanische
Kennwerte wie Festigkeit, Bruchzähigkeit und Bruchenergie zeigten eine Temperaturanoma-
lie mit ausgeprägtem Maximum und anschließender deutlicher Abnahme. Die ermittelten
Kennwerte sind für die Modellierung von Hochtemperaturprozessen von Bedeutung. Aus den
Ergebnissen wurde darüber hinaus ein Heißpressverfahren für FFW abgeleitet, mit dem sich
neben dichten Materialien auch gradierte Strukturen herstellen lassen.
Einige der in dieser Arbeit vorgestellten Ergebnisse wurden bereits in verschiedene Fach-
magazinen und Tagungsbänden veröffentlicht [1–12].
1
2 Grundlagen
Das nachfolgende Kapitel soll dem Leser die wichtigsten Grundlagen über die verwendeten
Werkstoffe und Methoden geben. Kap. 2.1 bis 2.3 widmen sich der Einteilung und den Eigen-
schaften feuerfester Werkstoffe mit Fokus auf kohlenstoffgebundenen Systemen. Für ein dar-
über hinaus gehendes Studium der Feuerfestwerkstoffe werden die Werke von Routschka und
Schulle [13–15] empfohlen. Die prüftechnisch relevanten Aspekte sind in Kap. 2.4 erläutert.
Ein vertieftes Studium ist über die Fachliteratur [16–19] sowie die verschiedenen Normen [20–
22] möglich. Kap. 2.5 beinhaltet eine kurze Einführung in verschiedene Heißpress-Verfahren.
2.1 Feuerfestwerkstoffe
Als feuerfeste Werkstoffe werden nach internationaler Festlegung nichtmetallische keramische
Werkstoffe bezeichnet, die eine Feuerfestigkeit oberhalb von 1500 °C aufweisen [23]. Dabei
wird als Maß die Kegelfalltemperatur herangezogen. Sie beschreibt die Temperatur, ab der
ein geneigter Kegel erweicht und sich unter seinem Eigengewicht krümmt [20, Teile 12 und
13]. Diese allgemein anerkannte Definition schließt zwar Werkstoffe, die bei niedrigeren Tem-
peraturen erweichen, aus, jedoch werden in der Feuerfestindustrie auch sämtliche weiteren
Werkstoffe, die in Hochtemperaturprozessen eingesetzt werden, als Feuerfestwerkstoffe be-
zeichnet.
Wenn Metalle Verbindungen mit Sauerstoff eingehen und Oxide bilden, stellen sich abhän-
gig vom Metall unterschiedliche Bindungsarten ein. Je stärker die Bindungskräfte zwischen
den Atomen sind, desto höher sind die Schmelztemperaturen der Verbindung. Einige Oxide
zeichnen sich durch hohe Bindungsenergien innerhalb ihrer Moleküle aus, die auf dem ioni-
schen (heteropolaren) Bindungscharakter der Moleküle beruhen. Sie besitzen daher sehr hohe
Schmelztemperaturen (s. Abb. 2.1) und sind somit optimale Refraktärwerkstoffe. [15, S. 15 ff]
Zum überwiegenden Teil basieren feuerfeste Werkstoffe daher auf Kombinationen aus hoch-
schmelzenden Oxiden, Kohlenstoff und Verbindungen zwischen ihnen. Dabei werden vor allem
die Oxide SiO2, Al2O3, MgO, CaO, Cr2O3 und ZrO2 eingesetzt. Eine übersichtliche Zusam-
menfassung ist in Abb. 2.2 dargestellt. Darüber hinaus haben Nitride (z. B. Si3N4 und BN)
und Boride (B4C) vermehrt Anwendung in der Industrie gefunden. Als feuerfeste Werkstof-
fe werden oft auch die Refraktärmetalle (z. B. Wolfram und Molybdän) bezeichnet. In den
typischen Branchen, in denen keramische Feuerfestwerkstoffe eingesetzt werden, spielen Re-
fraktärmetalle allerdings bestenfalls eine untergeordnete Rolle. [13, S. 1 f]
Viele Feuerfestwerkstoffe (z. B. Mullit, Graphit/Ruß) besitzen keine konkrete Schmelztem-
peratur, sondern erweichen in einem gewissen Temperaturbereich. Anstelle der Schmelztem-


















































































Abb. 2.2: Grundstoffpyramide der Feuerfestwerkstoffe inklusive Lage einiger Feuerfestwerkstoffe
nach Barthel [13, S. 2].
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2.1.1 Einsatz und Beanspruchung von FFW
Die Einsatzfelder feuerfester Werkstoffe sind vielfältig, wenngleich ihre Anwendung im tägli-
chen Leben eher begrenzt ist. So wird mit ca. 56% der überwiegende Teil der FFW für die
Herstellung von ca. 1,4 Mrd.Tonnen Stahl weltweit eingesetzt. Der spezifische Verbrauch der
Feuerfestwerkstoffe ist dabei seit 1970 rückläufig und lag im Jahr 2010 bei ca. 12− 16 kg Feu-
erfestmaterial pro erzeugter Tonne Stahl. Neben der Eisen- und Nichteisenmetallurgie sind
die wichtigsten Einsatzfelder für FFW die Zement-, Keramik-, und Glasherstellung. [14, 24]
Die Beanspruchungen in kohlenstoffgebundenen FFW können thermischer, mechanischer
oder chemischer Natur sein. Thermische Beanspruchungen resultieren aus der Anwendung-
stemperatur und führen neben thermisch aktivierten Prozessen innerhalb des Materials auch
zu Thermospannungen, die in Kompositen oder bei Temperaturgradienten auftreten. Mecha-
nische Belastungen werden von außen aufgebracht und resultieren aus der Beaufschlagung mit
Schrott in Konvertern, Öfen und Pfannen oder aus dem isostatischen Druck der Schmelze.
Zur chemischen Beanspruchung zählen unter anderem die Oxidation von Kohlenstoff mit at-
mosphärischem Sauerstoff sowie die Korrosion und Lösung des FFW durch die Schmelze und
Schlacke. Entscheidend ist bei allen Beanspruchungen auch, ob die Belastung statisch anliegt,
wie in einem kontinuierlich betriebenen Hochofen, oder sich durch Chargieren zyklisch ändert,
wie im Konverter. Zyklische Belastungen reduzieren dabei die Lebensdauer. [25, 26]
2.1.2 Einteilung von FFW
Die Gruppe der feuerfesten Werkstoffe umfasst verschiedene Materialien, deren Einteilung
nach unterschiedlichen Gesichtspunkten erfolgen kann. Eine Möglichkeit ist die Unterschei-
dung zwischen geformten und ungeformten Produkten, je nachdem, ob der FFW als geformter
Stein oder als formlose Masse ausgeliefert wird. Je nach Dichte werden geformte Produkte als
dicht (Φgesamt< 45%) oder undicht (Φgesamt> 45%) bezeichnet. Undichte Werkstoffe zeigen
verbesserte Dämmeigenschaften und erlauben hohe Temperaturgradienten bei verringerter
Festigkeit und Korrosionsbeständigkeit. Typische Beispiele für dichte, geformte FFW sind
Steine für Feuerfestausmauerungen, z. B. aus MgO-C. Ungeformte Massen können für mono-
lithische Bauteile abgegossen werden und dienen darüber hinaus als Reparaturgemenge oder
zum Verfugen und Verlegen von Steinen.
Neben der Einteilung hinsichtlich der Porosität können FFW nach ihren Rohstoffen und
ihrer Chemie, über deren Reaktionsverhalten (basisch, neutral oder sauer) oder über das je-
weilige Anwendungsgebiet eingeteilt werden. Die in dieser Arbeit thematisierten Werkstoffe
können den geformten, dichten Produkten zugeordnet werden. Sie sind ihrer Chemie nach





Im folgenden Kapitel werden die Grundlagen kohlenstoffgebundener Feuerfestwerkstoffe vor-
gestellt. Dabei wird auf die Besonderheiten der kohlenstoffhaltigen Matrix und die Einsatz-
gebiete kohlenstoffgebundener FFW eingegangen. Darüber hinaus werden die wichtigsten Pa-
rameter der Herstellung erläutert, die chemischen Eigenschaften beschrieben sowie neuste
Forschungsergebnisse zusammengefasst. Die mechanischen Eigenschaften werden in Kap. 2.3
erläutert.
2.2.1 Kohlenstoff und seine Terminologie
Obgleich alle Elemente im Periodensystem einzigartig sind, trifft diese Bezeichnung auf Koh-
lenstoff in besonderem Maße zu. Auf Grund der Tatsache, dass Kohlenstoff sowohl sp3, sp2,
sp als auch pi-Bindungen eingehen kann, sind die Formen, in denen Kohlenstoff vorliegen
kann, überaus vielfältig. Dadurch können sich die Eigenschaften zwischen verschiedenen Koh-
lenstoffformen stark unterscheiden. Beispielhaft seien hier Graphit und Diamant aufgeführt,
welche sich in Härte und Festigkeit stark unterscheiden. Außerdem führen die unterschied-
lichen Bindungen teilweise zu stark anisotropem Verhalten, was sich besonders in Graphit
sehr stark äußert. Aufgrund dieser Vielfältigkeit ist eine genaue Terminologie unerlässlich.
Daher wurden durch das „International Committee for Characterization and Terminology of
Carbon“[27–30] und die „Deutsche Keramische Gesellschaft“[31] zahlreiche Vorgaben für die
Bezeichnung von Kohlenstoff veröffentlicht. In der vorliegenden Arbeit wurden diese Vorga-
ben umgesetzt. Um die vorgestellten Grundlagen zu verstehen, sind die wichtigsten Begriffe
im Folgenden in Kürze erläutert [32, S.VII].
Amorpher Kohlenstoff (Amorphous Carbon) bezeichnet Kohlenstoffmaterialien, die zwar
mit einer Nahordnung, aber ohne Fernordnung in nicht-kristalliner Form vorliegen. Die Koh-
lenstoffatome sind in veränderlichen Anteilen sowohl in sp2- (wie in Graphit) als auch in
sp3-Orbitalen (wie in Diamant) hybridisiert. Amorpher Kohlenstoff grenzt sich von glasähn-
lichem Kohlenstoff und turbostratischem Kohlenstoff ab, die überwiegend sp2-Orbitale und
klare Schichtstrukturen aufweisen.
Glasähnlicher Kohlenstoff (Glass-Like Carbon) bezeichnet nicht-graphitierbaren Kohlen-
stoff, der eine hohe Isotropie und niedrige Permeabilität aufweist, s. Abb. 2.5b und c. Glas-
ähnlicher Kohlenstoff entsteht z. B. durch die Pyrolyse von Harzen. Die Bezeichnungen „Glas-
kohlenstoff“ bzw. „Glassy Carbon“ sind zu vermeiden, da sie eingetragene Marken darstellen
und auf Grund ihrer Terminologie eine unrichtige Ähnlichkeit mit Silikatgläsern implizieren.
Graphit (Graphite) ist eine allotrope Form des Kohlenstoffs mit hexagonaler oder rhomboe-
drischer Kristallstruktur. Es wird in kohlenstoffgebundenen FFW oft als Füllstoff zugegeben.
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Graphitierter Kohlenstoff (Graphitizable Carbon) ist Kohlenstoff mit ausreichend perfekter
dreidimensionaler kristalliner Ordnung, der durch eine Behandlung aus einem Ausgangsstoff
aus nicht-graphitischem Kohlenstoff hervorgegangen ist.
Industrieruß (Carbon Black) ist ein industriell hergestelltes Verbrennungsprodukt. Es wird
unter definierten Bedingungen hergestellt und besteht aus feinen Agglomeraten (<1 µm)
runder Teilchen. Industrieruß ist ein kommerzielles Produkt, welches sich über seine defi-
nierten Eigenschaften von anderen Rußen abgrenzt. Er besitzt hohe Restkohlenstoffgehalte
und wird daher ähnlich wie Graphit als Füllstoff für kohlenstoffgebundene FFW genutzt.
Kohlenstoff (Carbon) ist das sechste Element im Periodensystem. Der Term sollte nur zur
Beschreibung des Elements oder mit weiteren beschreibenden Adjektiven oder Substantiven
genutzt werden.
Kohlenstoff-Mesophase (Carbon-Mesophase) ist eine flüssig-kristalline Zwischenphase, die
viele Peche beim Aufheizen durchlaufen. Die Phase bildet kugelförmige Bereiche, die mit
steigender Temperatur wachsen und ab einer gewissen Temperatur zu Koks umwandeln.
Koks (Coke) bezeichnet einen Feststoff, der durch Pyrolyse von organischem Material ent-
steht. Entscheidend ist, dass das Material einen flüssigen oder flüssig-kristallinen Zustand
durchlaufen hat und anschließend graphitierbar ist. Koks ist demnach graphitierbarer Kohlen-
stoff und kann in graphitierten Kohlenstoff überführt werden.
Nicht-graphitischer Kohlenstoff (Non-Graphitic Carbon) umfasst alle festen Kohlenstoff-
materialien, die zwar eine zweidimensionale Ordnung in hexagonalen Netzwerken aufweisen,
aber keine ausreichend ausgeprägte Ordnung senkrecht zu den hexagonalen Netzwerken be-
sitzen.
Nicht-graphitierbarer Kohlenstoff (Non-Graphitizable Carbon) bezeichnet eine Klasse von
nicht-graphitischem Kohlenstoff, die auch durch thermische Behandlung bei Temperaturen bis
3000 °C unter Normaldruck nicht in graphitischen Kohlenstoff überführt werden können.
Novolake (Novolak) sind Phenolharze mit sauren Kondensationsmitteln. Sie sind flüssig
oder zumindest schmelzbar und können sich ohne Vernetzer nicht weiter aushärten (nicht
selbst-härtend). Sie sind somit lagerfähig.
Pech (Pitch) entsteht bei der Destillierung von organischen Substanzen oder Teer z. B.
durch die Beseitigung von Schweröl und Anthrazenen von Steinkohleteer (Steinkohleteerpech).
Es besteht aus einem Gemisch verschiedener aromatischer Kohlenwasserstoffe und heterozy-
klischer Verbindungen. Peche sind graphitisierbare Kohlenstoffe und können durch Verkokung
bei hohen Temperaturen in turbostratischen Kohlenstoff bzw. über 2500 °C in graphitierten
Kohlenstoff überführt werden [33].
Phenolharze (Phenol Resins) sind Kunstharze und werden über Polykondensation von Phe-
nol und Aldehyd erzeugt. Sie werden als Binder für kohlenstoffgebundene FFW eingesetzt und
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bilden während der Polymerisation stark vernetzte Kohlenstoffketten. Phenolharze können in
Novolake und Resole unterteilt werden.
Resole (Resols) sind Phenolharze mit basischen Kondensationsmitteln. Sie sind schmelzbar,
selbst-härtend und damit nicht lange lagerfähig.
Teer (Tar) ist eine zähflüssige Substanz, die durch Pyrolyse natürlicher Kohlenstoffträger
(z. B. Kohle, Holz, etc.) entsteht und aus mehreren hundert Arten von Kohlenwasserstoffen
besteht.
Turbostratischer Kohlenstoff (Turbostratic Carbon) besitzt eine ausreichende zweidimen-
sionale Nahordnung in Form von hexagonalen Netzwerken. Die Netzwerke sind ähnlich dem
hexagonalen System übereinander angeordnet, sind aber um die C-Richtung stark verdreht,
s. Abb. 2.4b und Abb. 2.5a.
Verkokung (Carbonization) beschreibt die thermische Behandlung von organischen Kohlen-
stoff-Vorprodukten durch Pyrolyse, bei der sich eine feste Kohlenstoffstruktur einstellt. Dabei
werden häufig flüchtige Bestandteile ausgetrieben. Die Art der eingestellten Struktur hängt
vom verwendeten Vorprodukt ab.
2.2.2 Grundlegende Eigenschaften kohlenstoffgebundener FFW
Kohlenstoffgebundene FFW grenzen sich von den restlichen FFW vor allem auf Grund ihrer
überragenden Thermoschock- und Temperaturwechselbeständigkeit, ihrer hohen Wärmeleit-
fähigkeit und ihrem guten Korrosionsverhalten gegenüber Schmelzen und der damit einher-
gehenden geringen Verschleißraten ab. Der enthaltene Kohlenstoff erhöht die Gefügestabilität
und Leitfähigkeit und senkt die Steifigkeit, Benetzbarkeit und Infiltrationstiefe durch Schmel-
zen [34–37].
Kohlenstoffhaltige FFW sind keine Keramiken im klassischen Sinne und werden nicht zwin-
gend gesintert. Ein Sintern der Oxidkörner ist meist nicht erwünscht. Vielmehr werden koh-
lenstoffgebundene FFW verkokt, um flüchtige Bestandteile aus der kohlenstoffhaltigen Matrix
auszutreiben und die Kohlenstoffträger zu graphitieren [38].
Ein großer Nachteil kohlenstoffgebundener FFW ist die Oxidationsneigung an Sauerstoff,
die den Werkstoff für viele Anwendungen unbrauchbar macht.
2.2.3 Anwendungen kohlenstoffgebundener FFW
Graphit wurde bereits im Jahre 800 v.C. von den Kelten für Feuerfestanwendungen verwen-
det. Die industrielle Nutzung von kohlenstoffgebundenen Materialien begann in der Mitte des
20. Jahrhunderts mit teergebundenen Dolomit-Steinen für die Anwendung im Sauerstoffblas-
konverter. Ursprünglich nur als Binder eingesetzt, haben sich Kohlenstoffträger in der Folge
als wertvoller Zusatz für FFW etabliert [25, 34, 35].
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Kohlenstoffgebundene FFW werden vor allem in der Eisen- und Stahlmetallurgie einge-
setzt und finden häufig Anwendung als Ausmauerung in Komponenten, die großen Tempe-
raturschwankungen ausgesetzt sind [14, S. 6 f]. So hat sich MgO-C als Zustellungsmaterial in
Konvertern, Stahlgießpfannen und Elektrolichtbogenöfen durchgesetzt und ist dort heutzuta-
ge praktisch nicht ersetzbar [25, 35, 39, 40]. Diese Anwendungen werden in diskontinuierlicher
Produktion betrieben. Die Zyklen sind für die einzelnen Anwendungen ähnlich. Beim Konver-
ter wird der Rohstahl aus dem Hochofen in den vorgeheizten Konverter (ca. 1000 °C) gefüllt.
Der 1300− 1400 °C heiße Rohstahl wird dann weiter behandelt, wodurch die Temperatur auf
bis zu 1600−1800 °C steigt. Abschließend wird der Stahl abgegossen, wodurch die Temperatur
im Konverter wieder fällt. Übliche Lebensdauern für Konverter liegen in Europa und Japan
bei 1000 − 5000 Chargen, Konverter in Nordamerika weisen Lebensdauern von bis zu 20000
Chargen auf [39, 41–47]. Stahlgießpfannen werden bei Temperaturen bis ca. 1600−1750 °C be-
trieben [14, 48]. Aufgrund der komplexen sekundär-metallurgischen Behandlungen, die heut-
zutage in Stahlgießpfannen durchgeführt werden, unterliegen diese einem hohen Verschleiß
und müssen bereits nach wenigen Wochen und ca. 150 Chargen neu ausgekleidet werden [39,
49].
Al2O3-C wird hauptsächlich in Stranggießanlagen als Bauteil mit komplexen Geometrien,
z. B. als Schieberplatte, Tauchausguss oder Monobloc-Stopfen verwendet [37, 40]. Die Tempe-
raturen, denen diese Komponenten dabei ausgesetzt sind, liegen im Bereich bis 1550 °C. Der
Kohlenstoffgehalt richtet sich nach den jeweiligen Anforderungen und ist je nach Anwendung



















Abb. 2.3: Einsatzfelder für kohlenstoffgebundene FFW nach Kohlenstoffgehalt und maximaler
Korngröße, nach [50].
Kohlenstoffgebundene FFW sind in den Anwendungen der Stahlmetallurgie hohen Anfor-
derungen ausgesetzt [51]. Ihre Performance wirkt sich direkt auf die Eigenschaften der Stähle
aus und beeinflusst deren chemisch Zusammensetzung, Reinheit und Festigkeit [52].
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2.2.4 Aufbau und Mikrostruktur kohlenstoffgebundener FFW
Kohlenstoffhaltige FFW sind Komposite aus Oxiden, Kohlenstoffträgern und Bindemitteln.
Die Oxide liegen als diskontinuierliche Phase in Form von Partikeln nebeneinander vor. Der
Kohlenstoff bildet bei ausreichenden Gehalten eine kontinuierlich Matrix, die die einzelnen
Oxid-Körner umschließt [35, 53, 54]. Kohlenstoffgebundene FFW weisen neben diesen festen
Phasen immer auch Poren auf [55]. Die Beschreibung kohlenstoffgebundener FFW wird neben
den enthaltenen Phasen und ihren Anteilen durch deren Dichte und Rohdichte sowie deren
Porenvolumen und Porenmorphologie beschrieben [15, S. 32 ff].
Oxide und Kohlenstoffträger gehen keine bzw. nur schwache chemische Bindungen ein. Die
Phasen sind meist nur über mechanische Verklammerung miteinander verbunden. Teilweise
ist selbst diese mechanische Verklammerung nach dem Verkoken nicht mehr vorhanden, da
sich während der Abkühlung Risse zwischen Oxid und Kohlenstoffträger bilden können. [34]
Oxidische Zwischenphase
Als Oxide (auch Aggregat) werden für Feuerfestanwendungen sowohl feine (bis <1 µm) als
auch grobe Körner (bis mehrere mm) eingesetzt. Komplexe Geometrien mit kleinen Elemen-
ten oder dünnen Wandungen werden meist mit feinen Materialien realisiert. Große, einfache
Steine für Feuerfest-Ausmauerungen enthalten dagegen eher grobe Materialien. Dabei werden
grobkörnigen Erzeugnissen meist verschiedene Kornfraktionen zugesetzt, um eine möglichst
dichte Packung zu erhalten. Die Verteilung der Kornfraktionen hat entscheidenden Einfluss
auf die Eigenschaften des Materials, s. Kap. 2.2.5 [34, 50]. Neben der Größe spielen auch
Reinheit bzw. chemische Zusammensetzung, Kristallgröße und Porosität der Oxide eine große
Rolle für die Eigenschaften kohlenstoffgebundener FFW [14, S. 92 ff].
Kohlenstoffträger
Die Kohlenstoffträger bilden bei ausreichendem Anteil eine kontinuierliche Matrix. Es muss
beachtet werden, dass selbst geringe Masseanteile auf Grund der geringen Dichte zu höheren
Volumenanteilen führen. So entsprechen 10wt.-% Kohlenstoff in MgO-C 18 vol.-%. Die Matrix
kann neben dem Binder auch weitere Kohlenstoffträger wie Graphit oder Ruß enthalten.
Die Kohlenstoffträger sollen in kohlenstoffgebundenen FFW mehrere Funktionen erfüllen.
Zum einen dienen sie ganz klassisch als Phase und beeinflusst über ihre Eigenschaften die
Eigenschaften des Verbundes. Darüber hinaus soll der Binder eine mechanische Verklamme-
rung der Oxid-Körner herstellen. Diese Funktion muss sowohl im grünen Zustand (vor dem
Härten/Verkoken) als auch nach dem Verkoken gegeben sein. Dazu muss das Bindemittel
die Körner ausreichend benetzten. Bindemittel werden meist in Gehalten mit wenigen wt.-%
zugegeben. Als Binder kommen verschiedene Kohlenstoffträger in Frage. Die ersten Steine
enthielten Teer oder Pech als Bindemittel. Später wurden dann auch Phenolharze als Bin-
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demittel verwendet. Um den Kohlenstoffanteil zu erhöhen, werden zusätzlich auch weitere
Kohlenstoffträger eingesetzt. Dabei kommen vor allem Graphite und Industrieruß (Carbon
Black) zum Einsatz. Die einzelnen Binder bzw. Kohlenstoffträger werden im Folgenden kurz
erläutert. Der Einfluss des Bindemittels auf die Eigenschaften kohlenstoffgebundener FFW
wird in Kap. 2.2.5 diskutiert. [38]
Peche Bei niedrigen Temperaturen liegen Peche als eine Art „organisches Glas“ vor. Wäh-
rend des Verkokens unterlaufen die Bindemittel eine strukturelle Umwandlung. In Pechen wer-
den ab ca. 400 °C nichtaromatische Kohlenwasserstoffe unter Abscheidung von Wasser aufge-
brochen. Die Kohlenstoffatome formen in der Folge ringförmige Moleküle (Zyklisierung). Mit
steigender Temperatur kommt es im Pech zur Bildung von flüssig-kristallinen Zwischenpha-
sen. Diese sogenannte Kohlenstoff-Mesophase liegt kugelförmig in der isotropen Pech-Matrix
vor und besitzt eine sehr geringe Viskosität. Der Anteil dieser Mesophase erhöht sich mit zu-
nehmender Temperatur und führt so zu einer Erweichung, bis das isotrope Pech vollständig
umgewandelt ist [56]. Durch fortwährende Polymerisation erstarrt das Material und bildet bis
550 °C Halbkoks. Dieser Halbkoks ist in seiner Struktur starr und bestimmt so die Struktur
des späteren Restkohlenstoffs. Diese hängt stark von der Art des eingesetzten Pechs und den





Abb. 2.4: Schematische Darstellungen der Strukturänderung während der Graphitierung von Koh-
lenstoffträgern bei verschiedenen Temperaturen, von Marsh-Griffith [50, S. 19] (a) und
Struktur turbostratischen Kohlenstoffs nach [57] (b).
Abb. 2.4a zeigt schematisch den Umwandlungsprozess von Pech ab ca. 800 °C. Mit zu-
nehmender Temperatur werden flüchtige Bestandteile ausgetrieben und die Struktur nähert
sich der von Graphit an. Für eine vollständige Graphitierung sind meist Temperaturen über
2000 °C nötig. Diese Temperaturen werden in den meisten Anwendungen aber nicht erreicht.
Wenn diese Temperaturen nicht erreicht werden, liegt das Kohlenstoffgerüst in Form von
Clustern mit turbostratischen Strukturen vor. Diese unterscheiden sich vom Graphit durch
vergrößerte Abstände zwischen den hexagonalen Netzwerken, durch unregelmäßige Stapelfol-
gen (nicht ABA) und dadurch, dass die hexagonalen Netzwerke gegeneinander verdreht sind,
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s. Abb. 2.4b und Abb. 2.5a. Die Cluster besitzen eine Größe von einigen Nanometern. Ober-
halb von 1200 °C nimmt die Größe dieser Cluster mit steigender Behandlungstemperatur zu.
[33, 58, 59]
Die Beschreibung und Charakterisierung von Pechen erfolgt über die Bestimmung des Er-
weichungspunkts, des festen Gehalts von Kohlenstoff, des Aschegehalts sowie der Löslichkeit
in Toluol und Chinolin. Je nach Erweichungstemperatur werde Peche als „weich“ (unter 50 °C)
oder „hart“ (ab 75 °C) bezeichnet [60].
Phenolharze Peche bilden bei hohen Temperaturen Graphit-ähnliche Mikrostrukturen aus,
s. Abb. 2.5a. Phenolharze zählen dagegen zur Gruppe der nicht-graphitierbaren Kohlenstof-
fe und wandeln erst oberhalb von 2500 °C in graphit-ähnliche Strukturen um [45, 61]. Zwar
werden auch in Harzen flüchtige Bestandteile und Wasser bei erhöhten Temperaturen aus-
getrieben und die Kohlenwasserstoffe ordnen sich in hexagonalen Ringstrukturen an, doch
bilden sich keine flüssigen oder halbflüssigen Mesophasen. Dadurch bleibt die Grundstruktur
des Polymers erhalten und der Restkohlenstoff kann sich nicht ausreichend ordnen. Vielmehr
entsteht glasähnlicher Kohlenstoff mit hexagonalen Netzwerken, die eine hohe Defektdichte
aufweisen und eine stark gestört lamellare Struktur bilden, s. Abb. 2.5b und c. Die Lamellen
besitzen je nach Verkokungstemperatur eine Größe im Bereich einiger Nanometer und haben
eine turbostratische Struktur ähnlich der der Peche [33, 62, 63].
a) b) c)
Abb. 2.5: Schematische Darstellung der Struktur des Restkohlenstoffs verschiedener Bindemittel
nach dem Verkoken: a) graphitierbare Bindemittel, b + c) nicht-graphitierbare Binde-
mittel, nach [33, 38, 63].
Die Temperatur, ab der sich auch in Harzen graphit-ähnliche Strukturen ausbilden, können
durch den Einsatz von Katalysatoren auf unter 1000 °C reduziert werden. [64, 65].
Carbores® Konventionelle Peche eignen sich auf Grund ihrer guten Eigenschaften sehr gut
als Bindemittel, führen aber zu einem großen Problem: Sie besitzen einen hohen Anteil kar-
zinogener Aromaten, z. B. Benzo[a]pyren. Die Technischen Regeln für Gefahrenstoffe [66]
schreiben sehr strikte Regeln für den Gebrauch von Pyrolyseprodukten mit einem Ben-
zo[a]pyrengehalt von mehr als 50 ppm vor. Viele Peche weisen aber Anteile bis zu 15000 ppm
auf. Die damit einhergehenden Einschränkungen erschweren den Einsatz von konventionel-
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len Bindemitteln deutlich. Es gab daher in den letzten Jahrzehnten große Anstrengungen,
Bindemittel mit geringen Anteilen karzinogener Stoffe zu entwickeln [67, 68].
Ein Produkt dieser Forschungen ist Carbores® der Rütgers Group [69]. Carbores® ist ein
modifiziertes Steinkohleteerpecherzeugnis mit sehr geringen Anteilen giftiger Substanzen. Da-
bei werden Moleküle mit geringer Masse, die der Körper sehr leicht aufnehmen kann, extra-
hiert [67]. Die übrigen Moleküle mit höherer Molekülmasse sind für den Menschen weniger
schädlich. Carbores® bildet wie Peche Mesophasen während der Umwandlung des Kohlen-
stoffs [70, 71]. Die sich ausbildende Struktur ähnelt der turbostratischen Struktur der Peche
[14, 58]. Carbores®-gebundene FFW zeichnen sich neben dem geringen Anteil gesundheits-
schädlicher Inhaltsstoffe vor allem durch ihre guten mechanischen Eigenschaften, ihre gute
Temperaturwechselbeständigkeit und ihre Beständigkeit gegenüber Oxidation aus [69]. Ar-
beiten von Aneziris et al. [72, 73] haben gezeigt, dass Carbores® daher ein geeigneter Ersatz
für konventionelle Bindemittel ist.
Carbores® kann als Pulver (Carbores P®) oder flüssig (Carbores F/T®) eingesetzt werden.
Der Erweichungspunkt des Pulvers liegt höher als bei gewöhnlichen Pechen bei 213 °C. Der
Kohlenstoffgehalt beträgt 85,5% und der Benzo[a]pyrenanteil liegt bei 125 ppm. [69, 74]
Graphit Im Graphit liegt der Kohlenstoff in hexagonaler Kristallstruktur vor. Dabei herr-
schen zwischen den Kohlenstoffatomen innerhalb der Basalebenen starke sp2-Bindungen, wäh-
rend die Basalebenen über pi-Bindungen nur schwach verbunden sind. Daraus ergibt sich eine
starke Anisotropie der mechanischen, elektrischen und thermischen Eigenschaften. Als Viel-
kristall verhält sich Graphit isotrop. Als Kohlenstoffträger in kohlenstoffgebundenen Werk-
stoffen wird Graphit z. B. als Flockengraphit eingesetzt. Dieser wird aus Minen gewonnen und
besteht aus flachen Flocken. Die in der Feuerfestindustrie eingesetzten Graphite unterschei-
den sich vor allem hinsichtlich ihrer Flockengröße und Reinheit, die sich wiederum stark auf
die Oxidationsbeständigkeit auswirken [75].
Industrieruß Industrieruß (Carbon Black) ist aus Aggregaten kolloidaler Primärpartikel ge-
ringer Größe aufgebaut, welche graphit-ähnlichen Strukturen besitzen. Die Aggregate sind
durch starke Wechselwirkungen verbunden und können daher nur durch starke Kräfte ge-
trennt werden. Die Aggregate verbinden sich miteinander zu Agglomeraten, welche aber leicht
trennbar sind. Zahlreiche Untersuchungen haben gezeigt, dass Industrieruß ein geeigneter
Kohlenstoffträger für kohlenstoffgebundene FFW ist. Der Großteil des industriell hergestell-
ten Carbon Black’s wird für die Produktion von Autoreifen verbraucht. [76–79]
Poren und Risse
Neben den festen Bestandteilen kohlenstoffgebundener FFW enthält die Mikrostruktur auch
einen gewissen Anteil von Poren und Rissen. Diese Porosität hat unterschiedliche Ursachen.
Zum einen werden viele Massen nicht dicht hergestellt, das heißt auch nach dem Pressen
ist das Material nicht komplett verdichtet und enthält Poren. Darüber hinaus enthalten viele
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Bindemittel flüchtige Bestandteile, die während des Verkokens ausgetrieben werden und damit
Poren hinterlassen. Risse entstehen auch beim Pressen, wenn die Druckfestigkeit der Oxid-
Körner überschritten wird. Zusätzlich entstehen beim Abkühlen auf Grund unterschiedlicher
Wärmeausdehnungskoeffizienten Risse im Werkstoff. [50, 80]
Mikrostrukturentwicklung kohlenstoffgebundener FFW beim Verkoken
Die Eigenschaften kohlenstoffgebundener FFW sind stark von ihrem Wärmebehandlungszu-
stand abhängig. Nach dem Pressen hat der grüne Stein nur geringe Festigkeiten, da seine
Bestandteile lediglich über mechanische Verklammerung und die Benetzung flüssiger Phasen
zusammenhalten. Harze werden daher nach dem Pressen gehärtet. Dadurch bilden sich im
Harz Polymerketten, d. h. der Stein entwickelt eine feste Matrix, die dem Stein zu hohen
Festigkeiten verhilft. Ähnlich ist es bei Pechen, bei denen das Pech über die Mesophase in
eine feste Kohlenstoffphase übergeht und dem Stein so Festigkeit verleiht.
Entscheidend für die Anwendung ist aber vor allem die Mikrostruktur nach dem Verkoken.
Deren Entwicklung wird dominiert durch die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungsko-
effizienten α der einzelnen Phasen:
• Kohlenstoff/Graphit: 2,0− 8,0 · 10−6 K−1 zwischen 20 und 1000 °C [18, S. 10], [37]
• Glasähnlicher Kohlenstoff: 2,0− 3,5 · 10−6 K−1 [81]
• MgO: 13,5 · 10−6 K−1 zwischen 20 und 1000 °C [18, S. 10]
• Al2O3: 7,4− 9,0 · 10−6 K−1 zwischen 20 und 1000 °C [18, S. 10], [37]
Beim Aufheizen ist die Mikrostruktur noch flexibel. Die unterschiedlichen Ausdehnungsko-
effizienten führen daher nicht zur Rissbildung. Nach dem Aufheizen und Halten verliert die
Mikrostruktur ihre Flexibilität. Die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten
führen zur Ablösung der groben Oxidpartikel von der Matrix und zur Ausbildung von Makro-
und Mikrorissnetzwerken. Diese Effekte konnten sowohl für kohlenstofffreie als auch kohlen-
stoffgebundene FFW mit Mikrostrukturuntersuchungen, mit in situ-E-Modul-Messungen und
mittels Messung akustischer Emission [82–86] nachgewiesen werden. Die Ausprägung des Ef-
fekts ist dabei stark vom Anteil der Matrix bzw. vom zugegebenen Anteil der Kohlenstoffträger
abhängig [87–89].
Eine weitere mikrostrukturelle Besonderheit sind die sogenannten Mrozowskirisse. Diese
Risse bilden sich parallel zu den Grundebenen im Graphit und beeinflussen die Entwicklung
der Eigenschaften über der Temperatur von Graphit erheblich [36, 89].
2.2.5 Herstellungsparameter kohlenstoffgebundener FFW
Kohlenstoffgebundene FFW sind komplexe Systeme, bei deren Herstellung viele Parameter be-
achtet werden müssen. Diese Parameter wirken sich stark auf die Eigenschaften der Werkstoffe
aus. Im Folgenden sollen daher die wichtigsten Einflussfaktoren und ihre Wirkung erläutert
werden. Die Aussagen beziehen sich dabei überwiegend auf gepresste, verkokte Materialien.
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Einfluss von Maximalkorngröße und Kornverteilung
Die Korngröße des Oxids beeinträchtigt die Eigenschaften der FFW erheblich. In feuerfesten
Anwendungen werden je nach Anforderung Maximalkorngrößen zwischen einigen Millimetern
und einigen hundert Nanometern eingesetzt. Generell werden mit abnehmender Maximalkorn-
größe dmax zunehmende Festigkeiten und Steifigkeiten beobachtet. Dieser Zusammenhang gilt
sowohl bei RT [88, 90–92] als auch bei erhöhten Temperaturen [88, 91, 93]. Kleinere Maximal-
korngrößen führen zu einer geringeren Dichte und zu höherer Porosität, allerdings mit kleine-
ren Poren [94]. Sowohl die Verschleißrate, als auch die Korrosionsgeschwindigkeit nehmen mit
abnehmender Maximalkorngröße zu [90, 95, 96], der thermische Ausdehnungskoeffizient steigt
[94]. In der Anwendung haben sich FFW mit groben Oxiden etabliert, da diese resistenter
gegenüber Korrosion sind [97].
Für die meisten kohlenstoffgebundenen FFW werden nicht nur einzelne Kornfraktionen
zugesetzt, sondern es wird durch die Vermischung mehrerer Kornfraktionen versucht, eine
möglichst geringe Porosität zu erreichen. Für die Beschreibung, in welchen Anteilen feine
und grobe Fraktionen verwendet wurden, eignet sich die Gl. nach Dinger und Funk mit dem
Dinger-Funk-Exponenten n, s. Gl. 3.1. Kleine Dinger-Funk-Exponenten bedeuten Mischungen
mit höherem Anteil der Feinfraktion, für größere Dinger-Funk-Exponenten gilt das Gegenteil.
Dinger-Funk-Exponenten liegen meist zwischen 0,2 und 0,9, die optimale Packung mit höchs-
ter Dichte und geringster Porosität wird meist bei n = 0,4 − 0,8 erreicht [86, 87, 98]. Die
Auswirkungen des Dinger-Funk-Exponenten auf die Festigkeit sind komplex, eine generelle
Aussage kann nicht getroffen werden. Typische Werte für n liegen in der Literatur zwischen
0,3 und 0,5 [90, 99].
Auch die Morphologie des beigesetzten Graphits beeinflusst die Eigenschaften kohlenstoff-
gebundener FFW. Grobe Graphitpartikel oxidieren langsamer, da ihr Verhältnis von Oberflä-
che zu Volumen kleiner ist [96]. Allerdings können grobe Partikel auch zu erhöhter Porosität
führen, wodurch sich die Verschleißraten erhöhen [54, 100]. Arbeiten von Sakaguchi et al.
[101] zeigen darüber hinaus, dass sich gröbere Graphite positiv auf die Bruchenergie und
die Temperaturwechselbeständigkeit auswirken können. Darüber hinaus zeigen FFW mit gro-
ben Graphiten eine niedrigere Wärmeleitfähigkeit, einen höheren E-Modul und leicht erhöhte
Festigkeiten [54, 100–102].
Einfluss von Graphit-/Kohlenstoffgehalt
Graphit verbessert die Eigenschaften von kohlenstoffgebundenen FFW in vieler Hinsicht maß-
geblich. Dabei ist die Art der Verbesserung stark vom Anteil des enthaltenen Kohlenstoffs
abhängig. Kohlenstoffträger ändern die Eigenschaften der FFW stärker, als es die Mischungs-
regel vermuten lässt. Das liegt an der komplexen Mikrostruktur, die sich im Verbund von
Kohlenstoffträgern und Oxiden einstellt. [35, 53, 54, 100]
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Die Dichte von FFW sinkt mit steigendem Restkohlenstoffgehalt [79, 102–104]. Auch die
Porosität wird durch den Restkohlenstoffgehalt beeinflusst und kann je nach System mit
steigendem Restkohlenstoffgehalt sinken [79, 88, 105] oder steigen [106, 107]. Mit steigender
Zugabe von Kohlenstoffträgern wie z. B. Graphit lässt sich darüber hinaus auch die Wärme-
leitfähigkeit steigern [34, 54, 108] und der Wärmeausdehnungskoeffizient senken [103, 109,
110].
Die mechanischen Eigenschaften bei RT werden durch den Kohlenstoff erheblich beeinflusst.
Der E-Modul sinkt sowohl in statischen als auch in dynamischen Messungen mit steigendem
Anteil zugegebenen Kohlenstoffs [26, 79, 102, 111]. Eine ähnliche Entwicklung nimmt die
Festigkeit, die sowohl in Biegung als auch Druck mit steigendem Kohlenstoffgehalt abnimmt
[104–106, 112]. Die Abnahme der Festigkeit wirkt sich im grünen Zustand besonders aus und
ist nach dem Verkoken deutlich schwächer ausgeprägt, da kohlenstoffgebundene FFW durch
ihr flexibles Gefüge während des Verkokens nicht so stark geschädigt werden, wie kohlen-
stofffreie Systeme [36, 88]. Neben der Abnahme der Festigkeit zeigen viele Messungen eine
Zunahme der Verformbarkeit des Werkstoffs [26, 88, 110].
Auch das Verhalten bei erhöhten Temperaturen ändert sich mit zunehmendem Kohlenstoff-
gehalt. Sowohl Festigkeit als auch Steifigkeit sinken, allerdings ist die Abnahme bei erhöhten
Temperaturen deutlich schwächer ausgeprägt, als bei RT [104, 112, 113]. Das Kriechverhalten
von kohlenstoffgebundenen FFW ist heute nicht tiefgreifend erforscht. So wurden mit zuneh-
mendem Kohlenstoffgehalt sowohl sinkende [114] als auch steigende Aktivierungsenergien für
Kriechen beobachtet [115].
Obgleich die Festigkeit mit zunehmendem Kohlenstoffanteil abnimmt, verbessern sich die
bruchmechanischen Eigenschaften kohlenstoffgebundener FFW. Generell wird berichtet, dass
die Brucharbeit zunimmt [36, 109, 111, 116]. Hino und Zhang zeigen, dass eine Erhöhung
des Kohlenstoffgehalts auch zu einer Erhöhung der Bruchzähigkeit KIc führen kann [107]
und sich positiv in Bezug auf Ermüdung auswirkt [117, 118]. Mit zunehmendem Anteil an
kohlenstoffhaltiger Matrix ändern sich auch die Mechanismen des Risswachstums. Bei geringen
Restkohlenstoffgehalten findet Risswachstum zwischen den Oxiden statt. Mit zunehmendem
Kohlenstoffanteil bilden sich unter Belastung mehr Risse zwischen Oxid und Matrix [119].
Die beschriebenen Veränderungen wirken sich entscheidend auf das Verhalten unter Tempe-
raturwechsel aus. Mit steigendem Restkohlenstoffgehalt steigt die Temperaturwechselbestän-
digkeit deutlich [26, 109, 111, 118]. Akustische Messungen haben gezeigt, dass die akustische
Aktivität, die von Rissbildung und Risswachstum rührt, mit zunehmendem Kohlenstoffge-
halt abnimmt [120]. Die Werkstoffe zeigen nach Thermoschock und Temperaturwechseln hohe
Restfestigkeiten und zeigen auch bei der Steifigkeit nur geringe Abnahmen [103, 104].
Die Zugabe von Kohlenstoff bewirkt neben den Verbesserungen im thermo-mechanischen
Verhalten auch Verbesserungen in Bezug auf Verschleiß und Korrosion. Mit zunehmendem
Kohlenstoffgehalt sinken die Verschleißraten bis zu einem Minimum [95, 96]. Darüber hinaus
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kann auch die Korrosionstiefe und -rate durch Zugabe von Kohlenstoff gesenkt werden [34,
106, 112].
Einfluss von Pressdruck, Pressrichtung und Porosität
Die Formgebung ist für die Eigenschaften von FFW von großer Bedeutung. Aus Schlicker
gegossene Steine haben im Vergleich zu gepressten niedrigere Festigkeiten [121, 122]. Bei
gepressten Erzeugnissen zeigen Steine mit uniaxialer Pressrichtung höhere Festigkeiten als
isostatisch gepresste Bauteile [71, 102, 123], wenn sie in Pressrichtung belastet werden. Die
Ursache sind Graphitpartikel, die sich in Pressrichtung anordnen [102, 124]. Entgegen der
Pressrichtung sind die mechanischen Eigenschaften oft deutlich schlechter [107, 125–127].
Festigkeit, Steifigkeit, Bruchzähigkeit und Brucharbeit sind geringer und die Risse zeigen
eher gradlinige Rissausbreitung [107, 126]. In seltenen Fällen wurden in Biegeversuchen an
Graphit und kohlenstoffgebundenen FFW abweichende Ergebnisse beobachtet [110, 128].
Neben der Pressrichtung beeinflusst auch der Pressdruck die Eigenschaften. Niedrigere
Pressdrücke führen zu einer höheren Porosität und zu geringeren Festigkeiten und Steifig-
keiten [91, 129–132]. Ab einem gewissen Pressdruck kann die Festigkeit allerdings nicht mehr
gesteigert werden. Die Porosität stellt eine der Kerneigenschaften von FFW dar und über die
Änderung der Porosität können viele weitere Eigenschaften beeinflusst werden. Trotz der Ab-
senkung der Festigkeit in FFW wirken sich Poren oft durchaus positiv auf die Eigenschaften
aus. So wird die Wärmeleitfähigkeit und Wärmeausdehnung verringert [133, S. 177 f]. Beson-
ders auf die Thermoschock- und Temperaturwechselbeständigkeit können sich Poren positiv
auswirken [15, 117].
Neben dem Pressdruck sind Art und Gehalt des Bindemittels für die Porosität entschei-
dend. Außerdem führen höhere Verkokungstemperaturen zu einer höheren Porosität, da mehr
flüchtige Bestandteile entweichen [80, 102, 124]. Auch die Dauer des Verkokens spielt für die
Porosität eine Rolle [103].
Nicht nur der Volumenanteil der Poren beeinflusst die Eigenschaften, entscheidend ist auch
ihre Morphologie. Dabei spielen die Porengröße, die Porenform und ihre Orientierung eine
Rolle. Kleinere Poren sind für die mechanischen Eigenschaften günstiger und führen zu höhe-
ren Bruchenergien [134]. Darüber hinaus können kleine Poren im Allgemeinen schlechter von
Schlacken infiltriert werden. Für die Beständigkeit spielt auch die Vernetzung der Poren eine
große Rolle. Geschlossene Poren können von korrosiven Medien nicht infiltriert werden und
sind so weniger schädlich als offene Poren.
Einfluss des Wärmebehandlungszustands und der Verkokungstemperatur
Kohlenstoffgebundene FFW durchlaufen während des Aufheizens und Abkühlens eine Ände-
rung ihrer Mikrostruktur. Zum einen kommt es innerhalb des Binders zu den in Kap. 2.2.4
beschriebenen Veränderungen. Zum anderen führen auch die unterschiedlichen Wärmeaus-
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dehnungskoeffizienten der Komponenten zur Rissbildung beim Abkühlen. Durch diese Riss-
bildung zeigen viele kohlenstoffgebundene FFW eine Abnahme der Festigkeit und Steifigkeit
[135–139]. Vereinzelt wurde aber auch eine Zunahme in Folge von Brückenbildung zwischen
MgO-Körnern berichtet [140]. Die Effekte der Rissbildung und die damit einhergehende Ab-
nahme der Festigkeit nehmen mit zunehmender Temperatur und Haltedauer zu, können aber
durch die Zugabe von Additiven teilweise ausgeglichen werden [79, 141–144]. Darüber hin-
aus führen diese Risse und die Poren, die sich durch das Austreiben flüchtiger Bestandteile
beim Verkoken bilden, zu einer Abnahme der Dichte und Zunahme der Porosität [42, 94,
139, 145]. Trotz der Abnahme der Festigkeit führen die genannten Effekte nicht zwingend
zu einer Verschlechterung der Thermoschock- und Temperaturwechselbeständigkeit, da der
thermische Ausdehnungskoeffizient und der E-Modul sinken [86, 139, 146]. Darüber hinaus
wird in der Literatur teilweise berichtet, dass die Festigkeit mit zunehmender Testtempera-
tur steigt, da sich die Risse zwischen Matrix und Oxid wieder schließen [89]. Oberhalb der
Verkokungstemperatur nehmen die Festigkeit und der Widerstand gegen Verformung meist
stark ab [147].
Der Temperaturverlauf spielt für die während des ersten Aufheizens stattfindenden Effek-
te eine große Rolle, weshalb viele FFW nach strikten Heizraten, teilweise mit Haltezeiten
bei bestimmten Temperaturen, behandelt werden müssen. In vielen Anwendungen, z. B. im
Konverter, wird diese thermische Behandlung erst nach der Endmontage durchgeführt [35,
148].
Einfluss des verwendeten Bindemittels
Wie in Kap. 2.2.4 beschrieben führen die verschiedenen Bindemittel (Pech, Harz) zu unter-
schiedlichen Strukturen und damit auch zu unterschiedlichen Eigenschaften der kohlenstoffge-
bundenen FFW. Harze lassen sich schwerer graphitieren und bilden glasähnliche Strukturen.
Dadurch sind harzgebundene FFW anfälliger für Oxidation [34, 45, 149] und weisen eine
höhere Festigkeit und Steifigkeit auf, als pechgebundene Produkte [96, 149–151]. Die Ver-
formbarkeit von Harzen ist meist geringer als die von Pechen [34, 45, 46, 152], da Harze mit
ihrer glasähnliche Struktur hart und spröde sind. In Bezug auf Bruchzähigkeit, Thermoschock-
bzw. Temperaturwechselbeständigkeit und Verschleißrate sind pechgebundene Systeme gegen-
über harzgebundenen in der Regel überlegen [89, 95, 153, 154]. Das liegt auch daran, dass
pechgebundene Systeme in der Regel kleinere Risse nach dem Verkoken aufweisen [155].
Bindemittelgehalt
Kohlenstoffgebundene FFW enthalten je nach Anwendung unterschiedliche Bindemittelantei-
le. Grundsätzlich sorgen Bindemittel für eine Verdichtung der Pressmasse und senken so die
Porosität vor dem Verkoken [80, 156]. Während des Verkokens werden flüchtige Bestandteile
aus dem Binder ausgetrieben, dadurch steigt die Porosität nach dem Verkoken mit steigendem
17
2 Grundlagen
Bindemittelanteil [80]. Dieser Trend zeigt sich für Peche und Harze, allerdings wurden bei
Carbores® auch gegenteilige Ergebnisse veröffentlicht [70, 147, 157]. Unabhängig von der Art
des Bindemittels werden mit steigendem Bindemittelanteil steigende Festigkeiten beobachtet
[106, 147, 156, 158]. Auch die Bruchenergie in mechanischen Versuchen nimmt mit steigendem
Bindemittelgehalt zu [122, 123, 158].
2.2.6 Chemische Eigenschaften kohlenstoffgebundener FFW
Kohlenstoffgebundene FFW sind chemisch sehr stabil gegenüber Schlacken und Schmelzen.
Ein großes Problem kohlenstoffgebundener Werkstoffe ist allerdings die Oxidation der koh-
lenstoffhaltigen Matrix unter Bildung von CO2 und CO. Die Oxidation von Kohlenstoff ist
abhängig von seiner Kristallstruktur [15, S. 296]. Nicht-graphitische Kohlenstoffe oxidieren ab
ca. 450− 500 °C, Graphit zeigt ab 600− 700 °C relevante Oxydationsraten [75, 96, 159–161].
Die Oxidation der Matrix bewirkt in kohlenstoffgebundenen FFW eine Verschlechterung der
Eigenschaften und führt zur Abnahme des E-Moduls und der Festigkeit [85, 160, 162, 163].
Die Oxidation in kohlenstoffgebundenen FFW erfolgt nicht nur über atmosphärischen Sau-
erstoff, sondern auch über Sauerstoff aus den enthaltenen Metalloxiden (z. B. MgO). Dabei
kommt es ab Temperaturen von 1000− 1200 °C zur Reduktion des Oxids unter Bildung von
gasförmigem CO, s. Gl. 2.1 [164–167].
2 C(s) + O2(g) = 2 CO(g) (2.1)
Mg(g) + O(g) = MgO(s) (2.2)
Das gasförmige Magnesium reagiert bei Kontakt mit Sauerstoff wieder zu sekundärem MgO,
s. Gl. 2.2. Auf diese Weise kommt es zur Bildung einer dichten MgO-Schicht an der Stei-
noberfläche. Diese Schicht wirkt sich positiv auf das Korrosionsverhalten des Steins aus und
schützt vor weiterem Kohlenstoffausbrand und Schlackenangriff [163, 164]. Teilweise kann sich
das sekundäre MgO auch in Form von Whiskern abscheiden [168, 169].
Weitere wichtige Aspekte der Korrosion kohlenstoffgebundener Werkstoffe sind das Car-
bon Pickup und das Clogging. Beim Carbon Pickup kommt es zur Lösung des Kohlenstoffs
in der Metallschmelze [52]. Diese unerwünschte Anreicherung an Kohlenstoff beeinflusst die
Eigenschaften des finalen Bauteils und ist daher zu vermeiden. Ein Lösungsansatz ist die Bil-
dung einer dichten MgO-Schicht an der Steinoberfläche, z. B. durch Zugabe von Eisen in die
Schlacke oder durch die Verwendung von Antioxidantien [96, 112, 170]. Neben der Lösung von
Kohlenstoff in der Schmelze, ist auch die Lösung anderer Elemente wie Sauerstoff, Wasserstoff,
Stickstoff, Phosphor oder Schwefel in der Schmelze problematisch [52]. Clogging beschreibt
das Verstopfen von feuerfesten Kanälen (z. B. in Eintauchausgüssen) durch die Anlagerung
von nichtmetallischen Ausscheidungen [95].
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Neben den Prozessen, die bei hohen Temperaturen ablaufen, ist MgO auch bei RT reaktiv.
In Kontakt mit Wasser bildet es Magnesiumhydroxid:
MgO + H2O = Mg(OH)2 (2.3)
Besonders für feine Oxidpartikel ist diese Reaktion gefährlich, da sie mit einer Volumenver-
größerung verbunden ist. MgO und MgO-C sind daher immer mit hoher Sorgfalt zu lagern
und vor Feuchtigkeit zu schützen. [34]
2.3 Mechanische Eigenschaften kohlenstoffgebundener FFW
Kohlenstoffgebundene FFW werden in der Anwendung neben den chemischen und thermi-
schen Belastungen vor allem mechanisch beansprucht. Am Beispiel des Konverters setzt sich
die mechanische Belastung zusammen aus dem Eigengewicht der Steine, dem isostatischen
Druck der flüssigen Stahlschmelze und den Thermospannungen, die in Folge der thermischen
Ausdehnung und Kontraktion des Gefüges entstehen [25, 171]. Dieses Kollektiv erzeugt in den
Steinen komplexe Spannungszustände. Die Spannung in jedem Bereich des Steins hängt von
seiner Entfernung zur heißen Seite des Steins, von den Betriebsbedingungen des Konverters
und der Vorgeschichte bzw. Vorschädigung des Steins ab. Zusätzlich ändert sich die Spannung
im Stein durch das Chargieren zyklisch [50, S. 49 ff]. Demnach stellen sich sowohl Druck-, als
auch Zugspannungen ein [148, 172]. Die Beschreibung der mechanischen Eigenschaften spielt
deshalb für kohlenstoffgebundene FFW eine wichtige Rolle.
Die Beschreibung des mechanischen Verhaltens muss immer in Hinblick auf die Temperatur
erfolgen. Die Ergebnisse von RT-Untersuchungen können nur begrenzt Rückschlüsse über
die Eigenschaften bei Anwendungstemperaturen geben und sollten nicht für Simulationen
oder Modellierungen verwendet werden. Im Folgenden werden daher die Eigenschaften bei
Raumtemperatur und hohen Temperaturen getrennt betrachtet.
Wie in Kap. 2.2.5 beschrieben, werden die mechanischen Eigenschaften kohlenstoffgebun-
dener FFW stark durch die Herstellungsbedingungen beeinflusst. Die folgenden Aussagen
beziehen sich auf verkokte Produkte mit groben Oxidpartikeln. Die Mehrheit der Autoren
führt aus, dass die kohlenstoffhaltige Matrix maßgeblich für die mechanischen Eigenschaften
ist [173].
2.3.1 Mechanische Eigenschaften kohlenstoffgebundener FFW bei RT
Verhalten in quasi-statischen Versuchen
Kohlenstoffgebundene FFW verhalten sich bei RT wie die meisten anorganisch-nichtmetal-
lischen Werkstoffe spröd-elastisch. Grundsätzlich kommt es bei Belastung zu elastischer De-
formation. In Zug- und Biegeversuchen wird aber oft keine Hooke’sche Gerade registriert.
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Stattdessen fällt die Steigung der Spannungs-Dehnungs-Kurve bereits ab dem Versuchsbe-
ginn [88, 173–176], s. Abb. 2.6a. Der Grund für dieses Phänomen sind reversible und irre-
versible Verformungsprozesse, die bereits bei geringen Dehnungen stattfinden. Den größten
Effekt haben elastische Deformationen in Mikrorissnetzwerken [177, 178] sowie Rissbildungs-
und -wachstumsmechanismen [179, 180]. Aber auch Gleitvorgänge im Graphit werden in der
Literatur angeführt [36, 53]. Diese Effekte erschweren die Bestimmung des tatsächlichen E-
Moduls, was sich in großen Streuungen zwischen verschiedenen Messmethoden auswirkt. Im
Vergleich mit FFW ohne Kohlenstoff weisen kohlenstoffgebundene FFW niedrigere Festigkei-
ten, aber eine höhere Verformbarkeit auf. In Tab. 2.1 und 2.2 sind einige mechanische und
physikalische Kennwerte für MgO-C und Al2O3-C aus der Literatur zusammengefasst. Die
Dehnungen kohlenstoffgebundener FFW beim Bruch liegen in der Regel unterhalb von 1%.
Untersuchungen zur Poissonkonstante ν sind rar und liegen meist im Bereich 0,1 − 0,4 [37,
43, 53, 117, 181].
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Abb. 2.6: Schematische Spannungs-Dehnungs-Kurven von kohlenstoffgebundenen FFW: a) oh-
ne ausgeprägte Hooke’sche Gerade bzw. mit ansteigendem Anstieg nach [88], b) mit
ausgeprägten Hysteresen zwischen Be- und Entlastungskurven nach [176], c) mit ge-
schlossenen Hysteresen bei mehrfacher Belastung bei gleicher Amplitude nach [146].
Neben dem Effekt der Abnahme der Kurvensteigung wurden von manchen Autoren auch
Spannungs-Dehnungs-Kurven mit zunehmendem Anstieg veröffentlicht [109, 146, 198, 199],
s. Abb. 2.6a. Ein zunehmender Kurvenverlauf kann durch mehrere Effekte erklärt werden.
Zum einen werden Poren und Risse in Druckversuchen geschlossen, wodurch die Steifigkeit
der Proben im Versuchsverlauf stetig ansteigt, bis diese durch die oben genannten Schädi-
gungsmechanismen wieder fällt [36]. Zum anderen können Einlaufeffekte im Versuchsaufbau
diesen Verlauf hervorrufen. Mögliche Ursachen sind ungenau gefertigte Proben- bzw. Werk-
zeugoberflächen, Abweichungen der Probenoberflächen von Planparallelität oder unvermeid-
liche Effekte, wie z. B. das Einpressen der Auflager im Biegeversuch.
Die oben beschriebenen Verformungsmechanismen, die bereits bei geringen Spannungen
auftreten, führen zu einer bleibenden Dehnung nach Be- und Entlastung, s. Abb. 2.6b und c.
Die plastische Deformation ist dabei umso größer, je größer die Last ist, mit der die Probe
vorher belastet wurde [26, 146, 176, 180]. Die größeren Belastungen führen zu fortschreitender
Schädigung im Werkstoff. Dies zeigt sich neben der zunehmenden irreversiblen Dehnung auch
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2.3 Mechanische Eigenschaften kohlenstoffgebundener FFW
in der Abnahme der Steifigkeit. Dies konnte sowohl mit statischen als auch dynamischen
Messungen nachgewiesen werden [26, 180, 200].
Verhalten unter zyklischer Belastung und Ermüdungsverhalten
Unter zyklischer Belastung zeigen kohlenstoffgebundene FFW ausgeprägte Hysteresen [53,
146, 176, 179], s. Abb. 2.6b. Die Öffnung der Hysterese ist umso größer, je höher die voran-
gegangene Spannung lag [26]. Die Hysteresen zeigen sich besonders stark zwischen der ersten
Be- und Entlastung. In den folgenden Zyklen sind sie nahezu vollständig geschlossen [26, 36,
64, 146], s. Abb. 2.6c. Ein vergleichbares Verhalten mit Hysterese wurde auch an reinem,
polykristallinem Graphit registriert. Dafür ursächlich sind Gleitvorgänge und Versetzungsbe-
wegung im Graphit [59, 201, 202]. In schwächerer Ausprägung zeigen auch kohlenstofffreie
FFW [203] Hysteresen. Cooper et al. [36] haben gezeigt, dass sich die Hysteresen nach Anlas-
sen bei 1000 °C erneut ausbilden. Die Tatsache, dass Thermoschocks die Hysterese vergrößern,
deutet darüber hinaus darauf hin, dass auch Rissöffnungs- und -schließeffekte Beiträge zur
Hysterese liefern [26].
Wie die meisten anderen Werkstoffe zeigen auch kohlenstoffgebundene FFW unter zykli-
scher Belastung unterhalb ihrer Festigkeit Schädigungen, die bis zum kompletten Versagen
führen können. Je höher die Dichte an Mikrorissen im Werkstoff ist, desto geringer ist auch
seine zyklische Festigkeit. Untersuchungen an MgO-C haben gezeigt, dass die Lebensdauer
mit zunehmender Belastung sinkt. Entscheidend dabei ist die Oberspannung in Relation zur
Festigkeit aus monotonen Versuchen. Dabei zeigte sich eine kontinuierliche Abnahme der Pro-
bensteifigkeit mit zunehmender Zyklenzahl. Darüber hinaus lässt sich eine Entfestigung, das
heißt je nach Versuchsführung eine Zunahme der Dehnungsamplitude (spannungsgeregelt)
bzw. Abnahme der Spannungsamplitude (dehnungsgeregelt) registrieren. Wie beschrieben
sinkt die Öffnung der Hysterese nach dem ersten Zyklus deutlich. Kurz vor dem kompletten
Versagen öffnet sich die Hysterese wieder. Die Dehnung, bei der kohlenstoffgebundene FFW
versagen, ähnelt in zyklischen Versuchen der Bruchdehnung quasi-statischer Versuche. [26,
44, 117, 204]
Zug-Druck-Asymmetrie
Die Festigkeiten von kohlenstoffgebundenen FFW sind ähnlich vielen Keramiken stark be-
lastungsabhängig. Während in Druckversuchen vergleichsweise hohe Festigkeiten registriert
werden, sind die Festigkeiten in Biegung und Zug deutlich verringert [176, 205–207]. Allge-
mein gilt als Faustformel, dass die Druckfestigkeit ca. das Doppelte der Biegefestigkeit und
das 4- bis 10-fache der Zugfestigkeit beträgt [40, 53, 208]. Einige Autoren berichten auch von
Unterschieden im E-Modul zwischen Zug und Druck [35]. Untersuchungen, bei denen Proben




Risswachstum und bruchmechanisches Verhalten
Die Festigkeit kohlenstoffgebundener FFW wird durch ihre geringe Zähigkeit begrenzt. Diese
resultiert aus ihrer mehrphasigen, groben Mikrostruktur. Kohlenstoffgebundene FFW verhal-
ten sich daher eher wie Komposite und weniger wie klassische Keramiken [55, S. 12 f]. Viele
Arbeiten haben dabei gezeigt, dass sich Risse hauptsächlich zwischen groben Oxidteilchen und
der Matrix bzw. innerhalb der Matrix ausbreiten [210, 211]. Vereinzelt brechen auch Oxid-
partikel, bevorzugt an deren Korngrenzen [44, 119]. Akustische Messungen haben gezeigt,
dass sich um den Riss eine große Prozesszone ausbildet [212, 213]. Es kommt demnach zur
Ausbildung von Mikrorissnetzwerken sowie zu Rissverzweigung, Rissablenkung und Bridging-
Effekten [126, 177, 204, 214]. Generell lässt sich dabei beobachten, dass FFW meist stabiler
gegen Risswachstum als gegen Rissinitiierung sind [55, S. 23].
Je nach Werkstoff (C-Gehalt, WB-Zustand, etc.) und Versuchsart (Zug, Druck, etc.), Prüf-
geschwindigkeit, Regelparameter (Kraft, Weg, Dehnung) und Probenform (SEVNB-gekerbt,
Chevron-gekerbt, etc.) können kohlenstoffgebundene FFW in mechanischen Versuchen sta-
biles und instabiles Risswachstum zeigen [56, 189, 215]. Die Bruchzähigkeiten KIc, die bei
kohlenstoffgebundenen FFW nach dem Verkoken erreicht werden, liegen meist im Bereich
von 0,3−1,0MPa·m1/2 [107, 204, 216, 217] und damit deutlich unter denen vieler kohlenstoff-
freier FFW [218, 219] und unterhalb denen von Graphit und anderen Kohlenstoffprodukten
mit Werten zwischen 0,6−1,5MPa·m1/2 [220–222]. Im unverkokten Zustand liegen die Bruch-
zähigkeiten kohlenstoffgebundener FFW mit Werten bis zu 2,0MPa·m1/2 oft höher [116, 181,
223]. Generell zeigt sich eine Korrelation zwischen Festigkeit und Bruchzähigkeit KIc [224].
Kohlenstoffgebundene FFW liefern meist Brucharbeiten γwof (work of fracture) im Bereich
von 30− 100N/m [126, 181, 189, 197, 217, 225], selten auch höhere Werte [44, 116, 223, 225].
Bruchmechanische Kennwerte für feinkörnige, kohlenstoffgebundene FFW sind in der Lite-
ratur kaum vorhanden. Zielke et al. [226] haben Messungen an feinkörnigem Al2O3-C, welches
dem Untersuchungswerkstoff dieser Arbeit sehr ähnlich ist, durchgeführt. Die Versuche lie-
ferten sprödes Verhalten mit instabilem Risswachstum bei RT. Die Buchzähigkeit lag bei
ca. 0,58MPa·m1/2. Versuche bei 800 °C zeigten keine Abweichungen vom RT-Verhalten.
Temperaturwechselbeständigkeit und Thermoschockbeständigkeit
Besondere Bedeutung für kohlenstoffgebundene FFW hat die Temperaturwechselbeständig-
keit (Spalling Resistance) und Thermoschockbeständigkeit, da diese Beanspruchungen im
Einsatz häufig auftreten [148]. Um sie zu untersuchen werden Proben Thermoschock bzw.
Temperaturwechseln zyklisch ausgesetzt. Nach den Zyklen kann die Mikrostruktur mikro-
skopisch untersucht werden. Alternativ werden die Eigenschaften des Materials zerstörend
(Festigkeit) oder zerstörungsfrei (dyn. E-Modul) ermittelt. Aus der Entwicklung der mecha-
nischen Kennwerte über den Thermozyklen können mikrostrukturelle Änderungen abgeleitet
werden.
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Generell zeigt sich, dass Thermozyklen die mechanischen Eigenschaften verschlechtern, mit
zunehmender Zyklenzahl sinken Festigkeit und Steifigkeit der Proben [141, 227]. Kohlenstoff-
gebundene FFW haben dabei verglichen mit den meisten anderen Keramiken eine deutlich
höhere Temperaturwechselbeständigkeit, wobei die Beständigkeit mit steigendem Graphitge-
halt zunimmt [117]. Azuma et al. [104] haben gezeigt, dass selbst zahlreiche Thermoschocks
zwischen RT und 1700 °C und umgekehrt nicht zu makroskopischer Rissbildung führen müs-
sen und nur geringe Abnahmen des E-Moduls zur Folge haben. Wie stark die Kennwerte
abnehmen ist sehr unterschiedlich. In optimierten Systemen sinken sie durch Thermozyklen
um bis zu 20% nach einem Zyklus und um bis zu 40% nach fünf Zyklen [175, 191, 194, 228].
Die Thermoschockbeständigkeit kann über die Berechnung der Hasselman-Parameter ab-
geschätzt werden. Für eine gute Thermoschockbeständigkeit sollte ein Werkstoff einen kleinen
Wärmeausdehnungskoeffizient, eine hohe Wärmeleitfähigkeit, einen niedrigen E-Modul und
eine hohe Bruchzähigkeit aufweisen. [104, 229]
Zusammenfassung der Schädigungsmechanismen bei Raumtemperatur
Zusammenfassend werden folgende Mechanismen für das Verhalten kohlenstoffgebundener
FFW unabhängig von Belastungsrichtung und Versuchsart (quasi-statisch, zyklisch, etc.) bei
Raumtemperatur in der Literatur diskutiert:
• Versetzungsbewegung und Gleitprozesse im Graphit bis hin zu großer Deformation von
Graphitflocken (Knicken, Biegen) [36, 53, 230]
• Abgleiten von Graphitbündeln gegeneinander, teils bis zum Pullout [36, 88]
• Öffnung und Schließen von Mikro- und Makrorissen [53, 209]
• Risswachstum zwischen Matrix und Oxid, seltener auch innerhalb der Matrix und ver-
einzelt in den Oxidpartikeln entlang deren Korngrenzen [37, 89, 211]
• Rissablenkung, Rissverzweigung und Bildung von Mikrorissnetzwerken [36, 177]
Arbeiten von Robin et al. [53] an MgO-C haben gezeigt, dass einige dieser Mechanismen
auch bei RT schon zeitabhängig ablaufen und zu viskoplastischem Verhalten führen können.
Sie zeigten in Spannungsrelaxationsversuchen, dass eine äußere Spannung von 20MPa bei RT
innerhalb von 15min um 15% auf 17MPa abgebaut wird.
2.3.2 Mechanische Eigenschaften kohlenstoffgebundener FFW bei HT
Die Ermittlung mechanischer Kennwerte bei erhöhten Temperaturen ist für FFW von be-
sonderer Bedeutung, da diese bei hohen Temperaturen eingesetzt werden. Die Kennwerte
liefern dabei wichtige Erkenntnisse beim Vergleich von Werkstoffen. Darüber hinaus sind die
Daten für Simulationen elementar, da Simulationen mit RT-Kennwerten keine ausreichenden
Erkenntnisse liefern.
Die mechanische Prüfung kohlenstoffgebundener FFW bei hohen Temperaturen muss unter
Schutzgasatmosphäre oder im Vakuum stattfinden, um eine Oxidation des Sauerstoffs zu ver-
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meiden. Diese Oxidation verschlechtert die mechanischen Eigenschaften erheblich [160, 162],
die nachfolgenden Erläuterungen beziehen sich daher auf Untersuchung an sauerstofffreier
Atmosphäre.
Die Entwicklung der mechanischen Eigenschaften ist sehr komplex und von vielen Faktoren
(C-Gehalt, Bindemittel, Additiven, etc.) abhängig. Generell können in Werkstoffen folgende
Effekte bei erhöhten Temperaturen auftreten:
• Kriechen und Diffusion
• Phasenumwandlungen oder Änderung des Aggregatzustandes
• chemische Reaktionen
Die Gesamtheit dieser Mechanismen bestimmt die mechanischen Eigenschaften bei hohen
Temperaturen. In der Regel zeigen Werkstoffe dabei eine Abnahme der Festigkeit und Zunah-
me der Verformbarkeit. Für Keramiken gilt, dass Kriechen ab ca. 0,5 Ts auftritt [133, S. 278].
Dieses Kriterium ist für FFW nicht anwendbar, da diese oft keine klare Schmelztemperatur Ts
besitzen oder aus einem Gemenge mehrerer Phasen mit unterschiedlichen Erweichungstempe-
raturen bestehen. Unabhängig davon kommt es auch in FFW bei erhöhten Temperaturen zu
einer Duktilisierung durch thermisch aktivierte, zeitabhängige (viskose) Verformungsprozesse.
Diese Prozesse führen zu großen Einflüssen der Lastrate auf das mechanische Verhalten, was
bei der Auswertung berücksichtigt werden muss.
Verhalten in quasi-statischen Versuchen
Das mechanische Verhalten kohlenstoffgebundener FFW ändert sich im Bereich von RT bis
1000 °C kaum. Erst bei Temperaturen oberhalb von 1000−1300 °C tritt eine deutliche Duktili-
sierung auf [53, 89]. Ähnliches wurde von Bruneton et al. [231] an Schäumen aus glasähnlichem
Kohlenstoff ab Temperaturen von 2000 °C beobachtet.
Festigkeitsverlauf über der Temperatur
Zur Beschreibung der Entwicklung der Festigkeit von kohlenstoffgebundenen FFW über der
Temperatur existieren zahlreiche Studien mit verschiedenen Verläufen. Im Folgenden wer-
den die in der Literatur beobachteten Verläufe und deren mögliche Ursachen erläutert. Ge-
nerell wird angenommen, dass die mechanischen Eigenschaften durch die kohlenstoffhaltige
Matrix dominiert werden [173]. Einzelne Studien deuten auch auf einen Einfluss von Verfor-
mungsprozessen im Oxid [53], bevorzugt durch Erweichung niedrigschmelzender Phasen (z. B.
Monticellit, Merwinit in MgO), die sich an den Korngrenzen der Oxide anlagern [232, 233].
Diese Phasen bilden sich in vielen MgO-Produkten bei CaO/SiO2-Gehalten zwischen 1 und
2. Allaire et al. [114] berichten allerdings, dass der Einfluss dieser Phasen bei kohlenstoffge-
bundenem Magnesiumoxid eine eher untergeordnete Rolle spielt.
Generell wird für kohlenstoffgebundene FFW eine Erweichung ab 1000−1200 °C beobachtet.
Auch reines Aluminiumoxid zeigt ab 1200 °C eine deutliche Abnahme der Festigkeit [234–236].
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Ungebrannte Steine mit Pechbindungen weisen im Bereich zwischen 200 und 600 °C eine
ausgeprägte Erweichung auf, die mit der Mesophasenbildung und Verflüssigung des Binde-
mittels einhergeht. Ab ca. 600− 700 °C ist die Mesophase komplett kristallisiert, wodurch die
Festigkeit wieder deutlich ansteigt. Bei bereits verkokten Steinen ist ein derartiges Minimum
nicht ausgeprägt. Harze weisen diese Form der Erweichung kaum auf [53, 56, 112, 149].
Generell wird bei kohlenstoffgebundenen FFW eine Abnahme der Festigkeit registriert [95,
110], die gleichzeitig eine Zunahme der Verformbarkeit bedingt, s. Abb. 2.7a [181]. Diese
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Abb. 2.7: Entwicklung über der Testtemperatur: a) Biegefestigkeit von MgO-C mit und ohne
Aluminium nach [95], b) Druckfestigkeit und E-Modul von MgO-C nach [140], c)
Festigkeit verschiedener HT-Werkstoffe nach [235].
In einigen Fällen kann bei bestimmten Temperaturen auch ein Anstieg der Festigkeit be-
obachtet werden. In der überwiegenden Anzahl der Fälle kann dies mit dem Einsatz von Ad-
ditiven erklärt werden. Als Additive werden in MgO-C vorwiegend metallisches Aluminium,
seltener auch Silizium oder Borcarbid eingesetzt [42, 91, 112, 173, 211]. Die Festigkeitsanstieg
findet meist ab 800−1000 °C statt und führt zu einem Festigkeitsmaximum bei 1000−1400 °C,
s. Abb. 2.7a. Auch die Steifigkeit nimmt in diesem Temperaturbereich zu [113, 142, 237, 238].
Im Falle von Aluminium kommt es zur Bildung von Aluminiumkarbid, welches sich oberhalb
von 1000 °C wieder löst und Spinell bildet [124, 239, 240]. Auch in Alumina-Magnesia-Carbon
(AMC) kann durch Additive ein Festigkeitsmaximum bei erhöhten Temperaturen registriert
werden [173, 241].
Der Nutzen der Additive ist nicht gänzlich unumstritten, da oft unklar ist, wie sich die
Verfestigung bei den Einsatztemperaturen auswirkt. Die Werkstoffe werden meist bei Tem-
peraturen bis 1700 °C eingesetzt. Viele Studien belegen das Verhalten lediglich bis 1500 °C.
Dabei zeigt sich häufig, dass die Festigkeiten bei und oberhalb von 1400 °C kaum mehr erhöht
sind [96, 136, 145, 170] - seltener wird gegenteiliges beobachtet [137, 143]. Unabhängig davon
werden Additive in der Industrie eingesetzt und haben sich etabliert, auch da nur wenige
Bereiche der Ausmauerungen den Maximaltemperaturen ausgesetzt werden.
Auch FFW ohne zugesetzte Additive können auf Grund verschiedener Effekte Festigkeits-
zunahmen bei erhöhten Temperaturen zeigen. Jansen und Schemmel [140] berichten von der
Ausbildung von Sinterhälsen und der Ausprägung keramischer Bindungen über die karbo-
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thermische Reaktion (s. Kap. 2.2.6) zwischen MgO-Partikeln ab 1500 °C, s. Abb. 2.7b. In
den fünfziger Jahren wurden viele Untersuchungen an Graphit und Koks vorgenommen. Mit
hohen Reinheiten zeigt Graphit ein ausgeprägtes Maximum von Festigkeit und Steifigkeit bei
2400− 2600 °C [234, 235]. Pech-Koks und Naturgraphit zeigen das Maximum im Bereich von
1800 °C [242]. Die Ausprägung dieses Maximums wird mit dem Abbau von inneren Kerben
und anderen Spannungskonzentrationen begründet [243].
Franklin und Tucker [89] berichten von einer Zunahme der Festigkeit durch das Ausheilen
und Schließen von Rissen und Poren. Diese Theorie wurde in den letzten zwei Jahrzehnten
durch zahlreiche Untersuchungen zum dynamischen E-Modul unterstützt [160, 237, 238, 244,
245]. Die typische Beschreibung der Mikrostrukturentwicklung ist folgende. Wie in Kap. 2.2.4
beschrieben weist die Mikrostruktur nach dem Verkoken auf Grund der unterschiedlichen
Ausdehnungskoeffizienten der Bestandteile zahlreiche Risse auf, teilweise sind die Oxidparti-
kel von der Matrix abgelöst. Mit steigender Temperatur dehnen sich die Oxidpartikel stärker
aus, wodurch sich die Risse wieder schließen und ausheilen. Bei Überschreiten der Verkokung-
stemperatur entstehen neue Schädigungen in der Mikrostruktur, wodurch der E-Modul wieder
sinkt. Wird die Temperatur dann gehalten kann es zum Sintern der Oxidpartikel sowie zum
zeitabhängigen Ausheilen der Defekte kommen, wodurch die Steifigkeit wieder steigt. Beim
Abkühlen öffnen sich die Risse wieder, die Struktur ist meist stärker geschädigt als im ur-
sprünglichen, verkokten Zustand. Daher liegt die RT-Steifigkeit unter dem Ursprungswert [85,
142, 163, 196]. Derartiges Verhalten wurde sowohl an harzgebundenen, als auch an Carbores®-
gebundenen FFW beobachtet [245]. Rissschließeffekte werden auch von Soltysiak et al. [198]
als Ursache für die Zunahme der Festigkeit von RT auf 800 °C an feinkörnigem Al2O3-C
angeführt.
Kriechen
Wie alle Werkstoffe zeigen auch kohlenstoffgebundene FFW thermisch aktivierte Mechanis-
men, die zur HT-Verformung beitragen. Dadurch stellt sich neben der elastischen und plasti-
schen eine zeitabhängige, viskoplastische Verformung ein. Die Modelle zur Beschreibung des
viskoplastischen Verhaltens bei hohen Temperaturen werden in Kap. 2.4.8 beschrieben. Koh-
lenstoffgebundene FFW zeigen Aktivierungsenergien für Kriechen zwischen 150− 500 kJ/mol
[114, 115, 246]. Relevante Kriechraten bzw. Spannungsrelaxation zeigen sich für kohlenstoffge-
bundene FFW ab ca. 1000 °C [53, 173], für Graphit erst ab Temperaturen über 2000 °C [247–
249]. Dabei zeigen Kriechversuche in der Regel größere Bruchdehnungen als quasi-statische
Versuche [44]. Die Spannungsexponenten n liegen meist zwischen 1 und 3 [114, 115].
Viskoplastische Deformation kann neben den üblichen, durch Diffusion unterstützten Me-
chanismen auch durch Umwandlung des Bindemittels erfolgen. Häufig ist dann eine Erwei-
chung oberhalb der Verkokungstemperatur zu beobachten [157].
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Zug-Druck-Asymmetrie
Durch die Zug-Druck-Asymmetrie zeigen FFW bei erhöhten Temperaturen nicht nur unter-
schiedliche Zug- und Druckfestigkeiten, sondern auch unterschiedliche Kriechraten in Zug und
Druck [19, S. 380 ff]. Untersuchungen an Graphit zeigen ein gegenteiliges Verhalten, wonach
Kriecheigenschaften für Druck und Zug kaum Unterschiede aufweisen [247, 248]. Die beschrie-
benen Unterschiede führen zu einer Verschiebung der neutralen Faser in Biegeversuchen und
erschweren dadurch die Durchführung und Auswertung von Kriechversuchen in Biegung [18,
S. 245 ff].
Verhalten unter zyklischer Belastung und Ermüdungsverhalten
Arbeiten zum zyklischen Verhalten von kohlenstoffgebundenen FFW bei hohen Temperaturen
sind rar. Versuche von Hino und Kiyota [117] und Andreev et al. [44] zeigen, dass sich das zy-
klische Verhalten bis ca. 1000−1200 °C kaum ändert. Generell scheinen zyklische HT-Versuche
durch die Kriechprozesse dominiert zu werden, weshalb die Wechselverformungskurven dem
Verlauf von Kriechkurven ähneln. Im Unterschied zu RT-Versuchen lagen die Bruchdehnun-
gen von zyklischen Versuchen bei 1400 °C über denen monotoner Versuche. Die Lebensdauer
war bei hohen Temperaturen im Vergleich zu RT deutlich reduziert. [44]
Risswachstum und bruchmechanisches Verhalten
Die Entwicklung der Bruchzähigkeit KIc kohlenstoffgebundener FFW über der Temperatur
ähnelt der Entwicklung der Festigkeit. Von verschiedenen Autoren wurden sowohl reduzierte
als auch gesteigerte Bruchzähigkeiten gemessen [39, 181, 204, 223], teilweise bedingt durch die
Zugabe metallischer Additive [181]. Generell werden kohlenstoffgebundenen FFW und spezi-
ell MgO-C sehr gute bruchmechanische Eigenschaften bei hohen Temperaturen zugeschrieben
[250]. Die Bruchzähigkeit liegt bei 1200 °C zwischen 0,8− 1,5MPa·m1/2 [204]. Da kohlenstoff-
gebundene FFW bei hohen Temperaturen duktileres Verhalten zeigen, steigt die Brucharbeit
γwof , auch wenn die Bruchzähigkeit abnimmt.
Auch bei reinen Kohlenstoffwerkstoffen ähnelt die Entwicklung der Bruchzähigkeit über der
Temperatur der der Festigkeit. Sie steigt für Graphit bis zu Temperaturen über 2000 °C und
liegt bei 1500 °C bei ca. 0,8− 1,3MPa·m1/2 [220].
2.4 Grundlagen zur Werkstoffprüfung bei RT und hohen
Temperaturen
Die Prüfung feuerfester Werkstoffe bei RT und vor allem bei erhöhten Temperaturen stellt
den Prüfer vor besondere Herausforderungen. Diese Herausforderungen, die im Rahmen dieser
Arbeit eingesetzten Methoden sowie spezielle Prüftechniken werden in den nächsten Kapiteln
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im Spiegel der Literatur beschrieben. Auf bereits genormte Prüfverfahren [20–22, 251] wird
dabei nicht explizit eingegangen.
2.4.1 Streuung und Einfluss der Probengröße
Generell zeigen Keramiken und kohlenstoffgebundene FFW große Streuungen der mechani-
schen Eigenschaften [252]. Diese im Vergleich zu Metallen großen Streuungen können sehr
gut mit der Mikrostruktur dieser Werkstoffe erklärt werden [253]. Keramiken weisen her-
stellungsbedingt immer Risse und Kerben in ihrem Inneren auf. Diese Kerben/Risse führen
unter Belastung zu großen Spannungskonzentrationen. Übersteigt die Spannung an den Ker-
ben/Rissen die Zähigkeit, kommt es zu instabilem Risswachstum. Dabei ist die Größe der
Spannungskonzentration stark abhängig von der Größe des Fehlers, seiner Position innerhalb
der Probe und seiner Orientierung. Da die Fehler zufällig in der Probe verteilt sind kommt
es zu großen Streuungen [19, S. 119 f].
Die zufällige Verteilung der Fehler in der Probe führt auch zu einem Einfluss der Proben-
größe auf die gemessene Festigkeit. Für mechanische Versuche empfiehlt es sich, große Proben
zu testen. Große Proben beinhalten mehr Fehler. Die Streuungen innerhalb der Spannungs-
konzentrationen, die diese Fehler verursachen, sind daher geringer. Außerdem wird damit
verhindert, dass sich keine bzw. nur sehr kleine Fehler in der Probe befinden. Größere Proben
führen daher zu geringeren Streuungen und zu geringeren Festigkeiten, die allerdings das Ma-
terialverhalten zuverlässiger beschreiben [18, S. 145− 148]. Innerhalb der streuenden Proben
zeigt sich, dass Proben mit höheren Steifigkeiten meist auch höhere Festigkeiten aufwiesen
[109, 183].
Die Probengröße muss immer in Relation zur Mikrostruktur des untersuchten Materials
betrachtet werden. Generell sollte gewährleistet sein, dass der Durchmesser oder die Kanten-
länge des belasteten Volumens mindestens dem zehnfachen der kleinsten mikrostrukturellen
Einheit entspricht. So kann verhindert werden, dass einzelne Körner oder Partikel das Versa-
gensverhalten der Probe dominieren. Dabei sollte neben der Probengröße primär das effektiv
belastete Volumen betrachtet werden. [209, 254]
Neben der Streuung, die gleich hergestellte Proben aufweisen, wurden in umfangreichen
Tests auch starke Streuungen zwischen verschiedenen Labors ermittelt [252, 255]. Diese Tests
zeigten, dass unterschiedliche Labore oft abweichende Ergebnisse registrieren. Darüber hinaus
wurde ein großer Effekt der Probenpräparation, Probengeometrie und Versuchsparameter
ermittelt.
Selbst mit großen Proben zeigen Keramiken Streuungen. Zur Beschreibung dieser Streuung
werden häufig Weibull-Auswertungen durchgeführt. Mit ihrer Hilfe kann die Streubreite der
mechanischen Eigenschaften beschrieben werden. Zusätzlich kann mit ihrer Hilfe die Versa-
genswahrscheinlichkeit in Abhängigkeit von der Spannung berechnet werden. Obwohl es im
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mathematischen Sinne nicht korrekt ist, wird oft auch die Standardabweichung verwendet,
um die Streuung der mechanischen Eigenschaften zu beschreiben [19, 255].
Zusätzlich zur Probengröße ist für das Verhalten auch das Verhältnis von Oberfläche zu
Volumen relevant. Oberflächen stellen Grenzflächen dar und haben eine erhöhte Fehlerdichte.
Besonders Effekte, die durch Wechselwirkung mit der Umwelt hervorgerufen werden (Korro-
sion, Oxidation, etc.), werden durch dieses Verhältnis beeinflusst [53]. Auch hier sollte durch
große Proben mit kleinem Oberflächen-Volumen-Verhältnis versucht werden, Störeinflüsse zu
vermeiden. Um eine Vergleichbarkeit zu gewährleisten sollten, wenn möglich, gleiche Pro-
ben verwendet werden. Dies gilt insbesondere auch für Messungen zur Porosität [20, Teil 1:
Bestimmung der Rohdichte, offenen Porosität und Gesamtporosität].
2.4.2 Belastungsrate
Für mechanische Tests spielt die Belastungsrate immer eine entscheidende Rolle [256, S. 111 f].
Durch langsame Belastungsraten (quasi-statisch) können zahlreiche Prozesse im Material ab-
laufen, welche in Versuchen mit hohen Belastungsraten (dynamisch) unterdrückt werden.
Dies wirkt sich auf das Verhalten maßgeblich aus und kann zu großen Unterschieden bei
unterschiedlichen Belastungsraten führen. Speziell bei Hochtemperaturprozessen, bei denen
thermisch aktivierte Prozesse temperaturabhängig nur mit einer gewissen Geschwindigkeit
ablaufen können, spielt die Belastungsrate eine entscheidende Rolle [53]. Die Belastungsrate
sollte daher immer mit großer Sorgfalt und mit Bezug auf die Anwendung gewählt werden.
Generell führen hohe Belastungsraten zu erhöhter Festigkeit und verringerter Duktilität und
geringe Belastungsraten zu verringerter Festigkeit und erhöhter Duktilität. [255]
2.4.3 Zugversuche
Der Zugversuch stellt für Keramiken eine eher untypische Prüfart dar [253]. Dies liegt un-
ter anderem daran, dass Keramiken meist nur geringe Zugfestigkeiten besitzen und in der
Anwendung kaum Zugbelastungen ausgesetzt werden. Darüber hinaus erfordert die Durch-
führung von Zugversuchen hohe Anforderungen hinsichtlich Probenaxialität [18, S. 125−126],
Probeneinspannung (bzw. Krafteinleitung in die Probe) [257] und Probenfertigung. Aus die-
sen Gründen wurden sehr viele abgewandelte Prüftechniken entwickelt, um die mechanischen
Eigenschaften von Keramiken unter Zugbelastung zu beschreiben.
Spezielle Prüfverfahren Als Prüfverfahren werden neben dem klassischen Test [19, S. 91−
95], bei dem eine meist zylindrische Probe auf Zug belastet wird [258, 259], viele Spezialver-
fahren angewandt. Beim PIED-Test wird ein keramischer Prüfling an mehrere Metallstäbe
geklebt [53, 179, 186]. Die Metallstäbe können in eine Prüfmaschine eingespannt werden.
Durch die Verlängerung der Metallstäbe kommt es auch innerhalb der Probe zu Zugspannun-
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gen. Dabei wird instabilem Risswachstum durch den Versuchsaufbau vorgebeugt. Dadurch
liegen die ermittelten Festigkeiten im Vergleich zu klassischen Tests höher [53].
Eine weitere Methode zur Beschreibung des Verhaltens unter Zugbeanspruchung ist der
Spaltzugversuch (auch „Brazil Test“). Dabei wird ein Zylinder senkrecht zu seiner Symme-
trieachse auf Druck belastet. Bei Verwendung von Lagerpolstern und einer höheren Druck-
festigkeit im Vergleich zur Zugfestigkeit versagt die Probe parallel zur Lastachse durch Zug-
spannungen. Die Methode besticht vor allem durch ihre einfache Anwendung, gerade auch
bei erhöhten Temperaturen [15, S. 110 − 114], allerdings werden auch beim Spaltzugversuch
oft höhere Festigkeiten im Vergleich zu konventionellen Verfahren bestimmt [178, 181].
Auch in Biegeversuchen treten an einigen Stellen der Probe Zugbelastungen auf. Daher
kann zur qualitativen Beschreibung des mechanischen Verhaltens unter Zugbelastung auch
der Biegeversuch angewandt werden. Eine Unterart des Biegeversuchs ist dabei der Brittle-
Ring-Test [257]. Dabei wird ein Ring senkrecht zu seiner Symmetrieachse zusammengedrückt.
Am inneren Ringradius kommt es dadurch zu Zugspannungen senkrecht zur Druckbelastung.
Die beschriebenen Verfahren (PIED, Spaltzugversuch, Biegeversuch und Brittle-Ring-Test)
führen zu einigen Problemen. Die komplizierten mehrachsigen Spannungszustände erschweren
die Auswertung und führen zu Abweichungen des mechanischen Verhaltens [208, S. 65 ff].
Darüber hinaus ist das effektiv geprüfte Volumen meist sehr klein. Eine exakte Beschreibung
ist daher nur mit direkten Zugversuchen (Direct Tension Pull-Tests - DTP) möglich.
2.4.4 Druckversuche
Druckversuche werden sehr häufig zur Charakterisierung keramischer Werkstoffe eingesetzt.
Neben den klassischen Tests [18, S. 132 ff] bestehen noch einige Sonderverfahren. Beim Minia-
turdruckversuch werden z. B. sehr kleine Probengeometrien getestet [198]. Generell besitzen
Druckversuche einen sehr einfachen Versuchsaufbau. Dennoch müssen einige Dinge beachtet
werden.
Die Grundflächen der Proben sollten ein hohes Maß an Planparallelität und geringe Rauig-
keiten aufweisen. Abweichungen führen zu mehrachsigen Spannungszuständen und Biegemo-
menten in den Proben [18, S. 132 f]. Derartige Effekte können das Materialverhalten und die
ermittelten Kennwerte beeinflussen. [255]
Durch die Komprimierung der Probe kommt es zu elastischer und plastischer Querkon-
traktion - der Probendurchmesser vergrößert sich. Da sich der Prüfstempel nicht plastisch
verformt und eine abweichende Querkontraktion besitzt, kommt es zwischen Stempel und
Probe zu Reibungskräften, die das Verhalten beeinflussen. Daher sollte die Reibung zwischen
Stempel und Probe möglichst gering sein. Das kann unter anderem durch glatte Oberflächen
gewährleistet werden. [260]
Ein weiterer Einflussfaktor ist die Probenhöhe bzw. das Seitenverhältnis (h/d) der Probe. In
Proben mit kleinem Seitenverhältnis (h/d < 2) wird das Verhalten durch die Reibungskräfte
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dominiert und es besteht Brikettiergefahr, Proben mit sehr großem Seitenverhältnis (h/d >
2,5) können dagegen ausbeulen bzw. knicken [254]. Um diese Effekte zu verhindern sollte
das Verhältnis von Probenhöhe zu Probendurchmesser h/d = 2,0−2,5 betragen. Unabhängig
davon werden durch das Deutsche Institut für Normung (DIN) zylindrische Probengeometrien
mit einem Seitenverhältnis h/d = 1 für die Prüfung feuerfester Werkstoffe empfohlen [20, Teil
5: Bestimmung der Kaltdruckfestigkeit].
2.4.5 Biegeversuche
Der Biegeversuch stellt neben dem Druckversuch die etablierteste Versuchsart für Keramiken
und FFW dar. Das liegt vor allem an seinem einfachen Versuchsaufbau und der einfachen
Probengeometrie. Dabei wird ein Balken über drei oder vier Auflager mit einer Last beauf-
schlagt, s. Abb. 2.8. Beim 3-Punktbiegeaufbau steigt das Biegemoment MBiege,z jeweils zur
Mitte hin an und hat in der Mitte ein Maximum. Es wird also nur die Mitte des Biegebalkens
maximal belastet, das effektiv geprüfte Volumen ist daher sehr klein. Bei der Prüfung mit
4-Punktbiegung ist das Biegemoment zwischen den mittleren Auflagern konstant. Das effek-
tiv geprüfte Volumen ist daher größer. Das führt dazu, dass in 4-Punktbiegeversuchen meist
geringere Festigkeiten ermittelt werden [253].
a) b)F F=2 F=2
MBiege,z MBiege,z
z z
Abb. 2.8: Prüfaufbau für 3-Punkt- (a) und 4-Punkt-Biegung (b) mit Verlauf des Biegemoments
in der Probe, nach [19, S. 98  101].
Zwei spezielle Formen des Biegeversuchs sind der sogenannte Small Punch Test (SPT)
[158] und der Ball On Three Ball Test (B3B) [261]. Dabei wird eine sehr dünne Platte in
der Mitte belastet und an den Rändern durch einen Ring (SPT) oder drei Bälle (B3B - auch
4-Kugel-Versuch [253]) gestützt. Das Verfahren eignet sich nur für Werkstoffe mit sehr feiner
Mikrostruktur und besitzt nur ein geringes effektives Prüfvolumen. In den Proben stellen sich
durch die Belastung biaxiale Spannungen ein.
Trotz des einfachen Prüfaufbaus müssen bei Biegeversuchen einige Dinge beachtet werden.
Es ist wichtig, dass die Lager genügend Freiheiten besitzen, sodass auftretende Querkräfte
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abgebaut werden können. Die Lager sollten daher beweglich sein, abrollen können und neigbar
sein. Des Weiteren darf der Durchmesser der Auflagerrollen nicht zu klein sein. Die Rollen
müssen eine ausreichende Härte aufweisen. Darüber hinaus muss gewährleistet sein, dass
die Kraft gleichmäßig über die beiden mittleren Auflager aufgebracht wird. Entsprechende
Vorgaben werden durch die internationalen Normen gegeben [20, Teile 6 und 7].
Ein weiteres Problem, welches in Biegeversuchen beachtet werden muss, ist, dass die Belas-
tung an den inneren Auflagern durch den Hertz’schen Kontakt erhöht wird. Dadurch versagen
viele Proben an den Auflagern.
Bei der Belastung in Biegung treten über die Probenhöhe unterschiedliche Spannungszu-
stände auf. Auf der Probenseite an den inneren Auflagern treten Druckspannungen auf, an den
äußeren Auflagern kommt es zu Zugspannungen. Da die Festigkeiten bei Keramiken in Zug
deutlich geringer sind als in Druck, versagen die Proben ausgehend von der maximalen Zug-
spannung durch Risswachstum. In der Mitte der Probe bildet sich während des Versuchs eine
neutrale Faser aus. Diese neutrale Faser kann sich bei Keramiken durch das unterschiedliche
Verhalten zwischen Zug und Druck während des Versuchs verschieben [262].
Die Formeln für die Berechnung der Biegespannungen, Biegedehnung und Biegelinie (s.
Gl. 3.5-3.9) sind in der Literatur beschrieben [18, 19]. Diese Formeln gelten nur unter Be-
rücksichtigung einiger Einschränkungen. Die Balken dürfen nur geringe Verformungen erfah-
ren. Darüber hinaus wird von sogenannten schubstarren Balken (auch EULER-BERNOULLI-
Balken) ausgegangen. Das heißt, im Balken treten keine Verzerrungen durch Schub auf und die
Ebenen, die vor der Verformung senkrecht auf der Biegelinie stehen, stehen auch während der
Verformung senkrecht auf dieser. Im Allgemeinen geht man davon aus, dass dieses Kriterium
für dünne Balken erfüllt ist, wenn die Balkenlänge dem 10- bis 20-fachen der charakteris-
tischen Länge der Grundfläche (z. B. dem Durchmesser oder der Seitenlänge des Quadrats)
entspricht. [263, Kap. 2]
2.4.6 Bruchmechanische Untersuchungen
Die Bruchmechanik beschäftigt sich mit der Untersuchung von riss-behafteten Bauteilen bzw.
Proben. Ziel ist es dabei, die Bruchzähigkeit des Werkstoffs zu bestimmen. Diese beschreibt
den Widerstand eines Werkstoffs gegen Risswachstum. In der Literatur werden feuerfeste
Werkstoffe vorwiegend hinsichtlich ihrer Bruchzähigkeit KIc und ihrer Brucharbeit γwof (work
of fracture) untersucht. Bruchmechanische Untersuchungen sind für FFW wichtig, da quasi-
statische Tests an ungekerbten Proben lediglich Aussagen über die Festigkeit erlauben, aber
keine Informationen über das Risswachstumsverhalten enthalten [35, 264].
Man unterscheidet bruchmechanische Belastungen in verschiedene Modi, je nachdem ob
die Beanspruchung senkrecht zu den Rissflanken (Modus I) oder parallel zu ihnen (Modus II
oder III) aufgebracht wird. Modus I stellt für Werkstoffe den kritischsten Fall dar. Aus diesem
Grund, und da FFW beim Abkühlen oder bei großen Temperaturgradienten oft in Modus I
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belastet werden, werden bruchmechanische Untersuchungen meist in Modus I durchgeführt.
[19, S. 63− 88]
Für die Auswertung bruchmechanischer Versuche stehen verschiedene Konzepte zur Verfü-
gung. Die linear-elastische Bruchmechanik (LEBM) ist geeignet, um spröde Materialien zu
untersuchen. Dabei geht man davon aus, dass die plastische Deformation an der Rissspitze
vernachlässigbar klein ist. Bei duktilen Werkstoffen bildet sich dagegen eine große plastische
Zone an der Rissspitze aus. Daher ist zur Beschreibung ihrer Zähigkeit die Fließbruchme-
chanik (FBM) notwendig. Für Keramiken kann häufig die LEBM angewandt werden. [17,
S. 52− 74]
Die Bestimmung von Bruchzähigkeit und Brucharbeit erfolgt an Kraft-Kerbaufweitungs-
oder Kraft-Dehnungs-Kurven. Dazu muss eine gekerbte Probe mit einer Kraft belastet werden.
Die entsprechende Aufweitung des Kerbs oder die Dehnung der Probe wird gemessen. Im
Laufe der letzten Jahrzehnte wurden viele verschiedene bruchmechanische Prüfverfahren für
Keramiken entwickelt [253]. Die Kennwerte, die mit den unterschiedlichen Verfahren ermittelt
werden, können sich dabei durchaus unterscheiden [265]. Für feuerfeste Werkstoffe haben sich
vor allem der Keilspaltest und die Prüfung gekerbter Biegebalken etabliert.
Keilspalttest
Beim Keilspalttest wird ein Keil über Rollen und zwei geneigten Ebenen in den Kerb ei-
ner Probe gepresst, s. Abb. 2.9a. Durch das Absenken des Keils wird die Probe auseinander
getrieben. Der Kerb muss dabei nicht zwingend spitz sein. Durch den Aufbau und die Ver-







Abb. 2.9: Prüfaufbau für Keilspalttests (a) [178] und bruchmechanische Versuche in Biegung (b)
[266].
Bruchmechanische Tests an gekerbten Biegeproben
Bei bruchmechanischen Versuchen an Biegeproben können konventionelle Drei- oder Vier-
Punkt-Biegeaufbauten verwendet werden, s. Abb. 2.9b. Im Gegensatz zu konventionellen Bie-
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getests ergeben sich bei bruchmechanischen Untersuchungen kaum Unterschiede zwischen
Drei- oder Vier-Punkt-Biegeversuchen [219]. Die Biegestäbe müssen für die Versuche mit ei-
nem Kerb versehen werden, s. Abb. 2.10b. Zur Einbringung des Kerbs gibt es verschiedene
Methoden, s. Abb. 2.10a [264, 267, 268]:
• das Einbringen eines Anrisses, z. B. über eine zyklische Belastung oder einen gestoppten
Biegeversuch (SEPB - Single-Edge-Precracked-Beam)
• das Einbringen eines Anrisses über einen oder mehrere Härteeindrücke (SCF - Surface
Crack in Flexture)
• das Einbringen eines unscharfen Kerbs mittels Sägen (SENB - Single-Edge-Notched-
Beam)
• das Einbringen eines scharfen Kerbs mittels Sägen und Honen mit einer Rasierklinge
(SEVNB - Single-Edge-V-Notched-Beam)
• die Verwendung eines Chevron-Kerbs (CN - Chevron Notched)
Die Verfahren haben verschiedene Vor- und Nachteile. Die Erzeugung eines Anrisses durch
zyklisches Einschwingen oder einen gestoppten Biegeversuch ist kompliziert und nicht für
alle Werkstoffe anwendbar. Zusätzlich ergeben sich Probleme bei der Bestimmung der Aus-
gangsrisslänge, da sich die Bruchfläche des Anfangsrisses nicht zwingend von der im Versuche
entstandenen unterscheidet. Darüber hinaus ist es sehr schwierig, eine über die Probenbreite
einheitliche Risslänge zu erzeugen. Die Erzeugung von Anrissen mit Hilfe von Härteeindrücken
ist nur für harte Werkstoffe anwendbar und wird für poröse Werkstoffe und Komposite nicht
empfohlen [267]. Chevron-gekerbte Proben führen meist zu stabilem Risswachstum und kön-
nen auch nur bei stabilem Risswachstum ausgewertet werden [269].
Aus den genannten Gründen werden bruchmechanische Versuche an kohlenstoffgebundenen
FFW vorwiegend an einseitig gekerbten Biegeproben (SENB/SEVNB) [107, 189, 204, 270],
Proben mit Chevron Kerb (CN) [181] und mit Hilfe des Keilspalttests [39, 126, 210, 250]
durchgeführt. [18, S. 25–40]
a)
SEPB SCF SENB SEVNB CN
b) bKerb
cKerba
a   cKerb > bKerb
Abb. 2.10: a) Verschiedene Riss-/Kerbgeometrien bruchmechanischer Biegeproben: SEPB, SCF,
SENB, SEVNB, CN, nach [271]. b) Kerbgeometrie SEVNB-Proben im Detail, nach
[251].
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Ein Nachteil bruchmechanischer Tests an gekerbten Balken ist die meist geringe Probengrö-
ße. In bruchmechanischen Versuchen bildet sich an der Rissspitze oft eine größere Prozesszone.
Die Ergebnisse können daher in Abhängigkeit der Probengeometrie variieren. Die Vergleich-
barkeit zu anderen Versuchsmethoden ist daher nicht zwangsläufig gegeben. Innerhalb der
gleichen Probengeometrie ist eine Vergleichbarkeit allerdings möglich [55, S. 21− 29].
Kerbeinbringung mittels Sägen und Honen mit einer Rasierklinge (SEVNB)
Im Falle von SEVNB-Proben muss der Kerb künstlich erzeugt werden. Zu diesem Zweck
werden meist Diamantdrahtsägen oder Fräs- bzw. Sägeblätter eingesetzt. Die so erzeugten
Kerben unterscheiden sich von technischen Anrissen hinsichtlich der Breite an der Kerbspitze.
Oftmals muss der Kerbgrund daher anschließend noch mit einer Rasierklinge gehont werden.
In diesem Fall empfiehlt es sich, auf Diamantdrahtsägen zu verzichten, da diese keine exakt
geraden Schnitte erzeugen, wodurch es zum Verklemmen der Rasierklinge kommen kann.
Das Honen des Kerbgrundes kann laut DIN EN ISO 23146 [251] manuell oder mit Hilfe
einer Maschine erfolgen. Maschinell gefertigte Kerben weisen dabei oftmals kleinere Kerb-
grundbreiten auf. Generell wird dabei entweder eine Rasierklinge im Kerb oder die Probe
auf der Rasierklinge linear hin- und herbewegt. Die aufzubringenden Kräfte richten sich nach
Werkstoff und Breite des zu honenden Bereichs, liegen aber gewöhnlich zwischen 1 und 10N.
Zu große Kräfte können dabei zu einem vorzeitigen Abstumpfen der Rasierklinge führen
[251]. Die Verwendung von Schmieröl reduziert die Neigung der Rasierklinge zu Verkanten
und hängenzubleiben. Beim Schärfen des Kerbs muss darauf geachtet werden, dass die Länge
des gehonten Bereichs die Breite des Anfangskerbes übersteigt [251], s. Abb. 2.10b. Mit dieser
Technik können auch harte Materialien bearbeitet werden. Dabei lassen sich innerhalb von
zwei Stunden meist Proben mit einer Kerbgrundbreite von bis zu 1 µm präparieren. [268]
Uchida et al. [223] haben gezeigt, dass die Anforderungen an die Kerbeinbringung für grobe,
kohlenstoffgebundene FFW gering sind und auch Kerbradien von bis zu 100 µm zu konstanten
KIc führen.
Kerbaufweitungsmessung
Die Messung der Kerbaufweitung erfordert unabhängig von der exakten Versuchsart auf-
wendige Messtechniken. Dies verschärft sich, wenn unter besonderen Bedingungen geprüft
werden soll, wie z. B. bei erhöhten Temperaturen. Notwendig ist die Messung, um das Ma-
terialverhalten qualitativ zu beschreiben. Bei der LEBM ist die Kerbaufweitung allerdings
keine Berechnungsgröße und bei bekanntem Materialverhalten kann auf die Messung notfalls
verzichtet werden.
Die klassische Messung der Kerbaufweitung erfolgt über ein oder mehrere Dehnungsexten-
someter, welche an der Rissspitze angebracht werden müssen [272]. Sie messen die Aufwei-
tung meist über DMS. Die Extensometer können bei Raumtemperatur problemlos eingesetzt
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werden, sind aber für den Einsatz bei hohen Temperaturen nicht geeignet. Temperaturunab-
hängige Messungen sind mit optischen Messsystemen möglich, wenngleich sich die Streuung
der Messwerte bei erhöhten Temperaturen oftmals erhöht [39]. Für die Messung werden z. B.
optische Mikrometer [215, 273, 274] oder Laserspeckle-Extensometer [39] eingesetzt. Darüber
hinaus ist die Bestimmung der Kerbaufweitung über die Auswertung von Rissaufnahmen
mittels digitaler Bildkorrelation („Digital Image Correlation“ - DIC) möglich [177].
Ex situ Risslängenmessung
Zur Bestimmung der Ausgangsrisslänge a0, welche für die Berechnung der Bruchzähigkeit
benötigt wird, müssen die Bruchflächen nach den Versuchen mikroskopisch untersucht wer-
den. Dabei muss die Risslänge an drei Stellen auf der Bruchfläche bestimmt werden. Die
Abweichung zwischen den gemessenen Risslängen dürfen nicht größer als 10% der mittleren
Risslänge betragen. [251]
Bestimmung der Bruchzähigkeit
Eines der gebräuchlichsten Verfahren zur Beschreibung der Bruchzähigkeit ist die Bestim-
mung des kritischen Spannungsintensitätsfaktors KIc. Dieser beschreibt den Spannungszu-
stand, ab dem ein unendlich scharfer Riss in einem Bauteil instabil wächst [17, S. 86 ff]. Die
Bestimmung erfolgt meist mit Hilfe von Kraft-Kerbaufweitungs-Kurven, s. Abb. 2.11. Aus
der Maximalkraft und der Risslänge a wird in Abhängigkeit von der Probengeometrie (Y
- Geometriefaktor) über die folgende Gleichung die Bruchzähigkeit KIc berechnet (s. auch
Gl. 3.10).
KIc = σ ·
√
















Abb. 2.11: Kraft-Kerbaufweitungs-Kurven für instabiles Risswachstum (a), stabiles Risswachstum
mit Pop-in Verhalten (b) und stabiles Risswachstum (c), nach [271].
Die Anforderungen an bruchmechanische Versuche sind sehr hoch. Da auch bei sorgfälti-
ger Vorbereitung die Gültigkeit eines bruchmechanischen Versuchs nicht gewährleistet werden
kann, wird der ermittelte Spannungsintensitätsfaktor für Metalle bis zu seiner Bestätigung als
Kq („questionable“ - fragwürdig) bezeichnet. Eine derartige Auswertung ist für keramische
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Werkstoffe laut ASTM 1421-10 [271] nicht notwendig. Es wird allerdings darauf hingewiesen,
dass instabiles Risswachstum größere Bruchzähigkeiten liefern kann als Tests mit stabilem
Risswachstum, da die tatsächliche Risslänge unterschätzt wird [269]. Entsprechende Ergeb-
nisse wurden auch durch García-Prieto et al. [215, 273] veröffentlicht.
Stabiles Risswachstum
Bruchmechanische Versuche können sowohl stabiles als auch instabiles Risswachstum auf-
weisen, s. Abb. 2.11. Grundsätzlich ist es bei fast allen Werkstoffen möglich, stabiles Riss-
wachstum zu erzeugen. Ob ein Werkstoff stabiles oder instabiles Risswachstum zeigt ist stark
von der Versuchsdurchführung abhängig. Lastgeregelte Versuche führen bei Keramiken (fast)
zwangsläufig zu instabilem Risswachstum. Weg- oder dehnungsgeregelte Versuche können je
nach Versuchsgeschwindigkeit sowohl instabiles, als auch stabiles Risswachstum zeigen.
Ob ein Riss stabil oder instabil wächst ist hängt von der Energie ab, die durch das Riss-
wachstum abgebaut wird. Ist die Summe der elastisch gespeicherten Energie, die durch das
Risswachstum abgebaut wird, kleiner als die Energie, die für das Risswachstum benötigt
wird, tritt stabiles Risswachstum auf. Ist die abgebaute Energie größer, wird der Riss aufge-
fangen und wächst dann anschließend stabil oder instabil weiter. Dabei kann es vorkommen,
dass Risse erst instabil wachsen und nach einem gewissen Rissfortschritt aufgefangen wer-
den (Pop in, s. Abb. 2.11b). Für die Betrachtung der elastisch gespeicherten Energie muss
auch die elastische Verformung der Prüfmaschine berücksichtigt werden. Es empfiehlt sich da-
her, Prüfmaschinen mit hoher Steifigkeit zu verwenden. Bei einigen Keramiken kann stabiles
Risswachstum nur in CMOD-geregelten Versuchen beobachtet werden [215, 273].
Um die Bruchzähigkeiten zu bestimmen, sind langsame Versuche mit weg-, dehnungs- oder
idealerweise kerbaufweitungs-geregelten Versuchen nötig. In DIN EN ISO 23146 wird eine
Querhauptgeschwindigkeit von 0,5mm/min für bruchmechanische Biegeversuche an Hoch-
leistungskeramiken empfohlen. Zusätzlich soll für einen gültigen Versuch eine maximale Ver-
suchsdauer von 15 s gewährleistet werden.
Bestimmung der Brucharbeit
Ein weiteres für FFW etabliertes Verfahren zur bruchmechanischen Beschreibung ist die Be-
stimmung der Brucharbeit γwof („Work of Fracture“) [35]. Dabei wird die für den Bruch der
Probe benötigte Arbeit aus der Fläche der Kraft-Verschiebungs-Kurve (F -δ-Kurve) bestimmt.
Aus dem Quotienten dieser Arbeit zur Fläche der neu entstandenen Bruchflächen 2 · ABruch
ergibt sich die Brucharbeit γwof . Die Kurve wird dabei in der Regel bis zu einem Abfall der







Für stabiles Risswachstum setzt sich die Brucharbeit aus der elastischen Energie γel, die die
Probe aufnimmt, und der dissipierten Energie γdis, die durch das Risswachstum verbraucht
wird, zusammen. In erster Näherung können die Energiebeträge durch Teilung der Kraft-
Kerbaufweitungs-Kurve in zwei Bereiche vor und hinter dem Maximum abgeschätzt werden.
Der erste Bereich ist ein Maß für den Widerstand gegen Rissbildung und -initiierung. Der
hintere Bereich kennzeichnet die bei der Rissausbreitung verbrauchte, dissipierte Energie. Aus
dem Verhältnis der Energiebeträge zueinander ergeben sich Rückschlüsse über die Fähigkeit
eines Werkstoffes, große Mengen an Energie für die Rissausbreitung zu verbrauchen und somit
Rissausbreitung zu hemmen. Für FFW ist vor allem die dissipierte Energie entscheidend. [35,
224]
Kerbgrundbreite
Das Konzept der Bruchmechanik geht von unendlich scharfen Rissen aus. In der Realität
haben künstlich eingebrachte Kerben von SEVNB-Proben aber meist eine Kerbgrundbreite
von einigen µm. Die Kerbgrundbreite hat Einfluss auf die Spannungskonzentration an der
Rissspitze. Untersuchungen haben aber gezeigt, dass die Bruchzähigkeit einer Probe unterhalb
einer kritischen Kerbgrundbreite konstant ist [265, 266, 268, 275]. Die Präparation muss daher
nur gewährleisten, dass die kritische Kerbgrundbreite unterschritten wird.
Die kritische Kerbgrundbreite ist materialabhängig und korreliert mit der größten mi-
krostrukturellen Einheit. Darüber hinaus wurde argumentiert, dass die Schärfung des Kerb-
grundes für grobkörnige Werkstoffe weit weniger kritisch ist als für Feinkörnige und meist
einfache Techniken zur Herstellung ausreichend sind [266]. DIN EN ISO 23146 schreibt für
Hochleistungskeramiken als größte akzeptable Kerbgrundbreite 20 µm vor [251].
Einfluss von Probengeometrie und Risslänge
Bruchmechanische Analysen zeigen auf Grund ihrer Komplexität einen Einfluss von Proben-
geometrie und Versuchsart auf die Ergebnisse. Unterschiedliche Testmethoden führen daher
teilweise zu unterschiedlichen Kennwerten. Die Gründe dafür sind vielfältig, so bestehen z. B.
Unterschiede bzgl. des effektiven Prüfvolumens, des Restligaments und der Anfangsrisslän-
ge. Auch während des Versuchs gebildete Rissflanken können über verschiedene Effekte (z. B.
Bridging, etc.) Energie absorbieren, die für die Rissausbreitung nicht mehr zur Verfügung
steht [224, 276, 277]. Dadurch kann die gemessene Bruchzähigkeit KIc die tatsächliche Bruch-
zähigkeit KI0 des Werkstoffs überschätzen. [18, S. 23− 40]
Auch wenn sich die Rissflanken nicht berühren und keine Wechselwirkungen zwischen den
Rissflanken auftreten, können die Proben eine Abhängigkeit der Bruchzähigkeit von der re-
lativen Risslänge a/h zeigen. Dieses Phänomen kann mit der Prozesszone vor der Rissspitze
erklärt werden. Ist das Restligament sehr klein und verringert dadurch die Ausbildung der
Prozesszone, sinken auch die Bruchzähigkeit und die Brucharbeit [270]. Bei kleinen relativen
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Risslängen (0,25 ≤ a/h ≤ 0,5) können derartige Einflüsse dagegen seltener beobachtet wer-
den [278]. In vielen Normen werden bezüglich der gültigen relativen Risslänge enge Vorgaben
getroffen.
Bestimmung der Risslänge aus der Probensteifigkeit
Für manche bruchmechanische Analysen, wie für die Bestimmung von R-Kurven, ist die
Ermittlung der Risslänge während des Versuchs notwendig. Die Risslängen können unter
anderem durch mikroskopische Methoden oder durch Messung der Reststeifigkeit der Proben
bestimmt werden. Für die Messung der Reststeifigkeit sind dabei Teilentlastungen notwendig.
Aus dem Anstieg von Kraft über Kerbaufweitung v bzw. Maschinenweg δ kann die Steifigkeit
C ermittelt werden. Mit Hilfe des Hilfsterms U (S. Gl. 2.7) kann aus dem E-Modul E und
der Probenbreite b über ein Polynom n-ten Grades die relative Risslänge a/h beschrieben
werden. Die Bestimmung des Polynoms erfolgt meist empirisch.
C = dFdv (2.6)
U = 1√
C · E · b+ 1 (2.7)
a
h
= c0 + c1 · U + c2 · U2 + ... + cn · Un (2.8)
Für die Beschreibung der Risslänge mit Gl. 2.8 gelten einige Grenzen. So existieren Grenz-
werte bzgl. der maximalen Rissablenkung sowie der Maximalrisslänge [269, 279].
2.4.7 Temperaturwechselbeständigkeit
In den meisten Anwendungen sind FFW häufigen Temperaturwechseln ausgesetzt. Da die-
se Temperaturwechsel zu Temperaturgradienten innerhalb der Werkstoffe und dadurch zu
mechanischen Spannungen und Schädigungen führen, ist es von großer Bedeutung die Tem-
peraturwechselbeständigkeit (TWB) mit Kennwerten zu beschreiben. Die TWB ist dabei als
physikalische Eigenschaft nicht eindeutig definiert. Vielmehr existieren viele verschiedene Pa-
rameter, die die TWB unter verschiedenen Gesichtspunkten, beschreiben. In dieser Arbeit
sollen die von Hasselman eingeführten Thermoschockparameter Rst und R′′′′ diskutiert wer-




α2 · E (2.9)
R′′′′ = γwof · E
σ2max · (1− ν)
(2.10)
Dabei ist γwof die Bruchenergie, α der thermische Ausdehnungskoeffizient, E der (statische)
E-Modul, σmax die Zugfestigkeit und ν die Poissonkonstante.
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Der Parameter Rst beschreibt den Widerstand des Werkstoffs gegen Rissinitiierung. Werk-
stoffe mit hohen Rst zeichnen sich vor allem dadurch aus, dass ihre Bruchenergie im Vergleich
zur thermisch induzierten Spannung klein ist. R′′′′ beschreibt dagegen das Ausmaß der Schä-
digung, das ein Werkstoff nach Thermoschockbeanspruchung aufweist. Der Parameter eignet
sich speziell für den Vergleich von Werkstoffen mit großen Unterschieden in der Bruchener-
gie. Dabei bedeutet ein hoher Wert, dass sich durch Thermoschockbeanspruchung nur geringe
Schäden einstellen. Werkstoffe mit hohen R′′′′ zeichnen sich vor allem durch hohe Bruchenergie
und E-Module und niedrige Festigkeiten aus.
2.4.8 Kriechen
Neben quasi-statischen Versuchen, bei denen sich die Belastung während des Versuchs ändert,
werden Werkstoffe auch statisch in Kriechversuchen geprüft. Dabei wird die Last konstant
gehalten, während die Dehnung des Prüfkörpers in Abhängigkeit der Zeit registriert wird.
Messbare Dehnungen stellen sich bei den meisten Keramiken erst bei homologen Temperatu-
ren T/Ts > 0,5 ein [133, S. 278].
Kriechkurven
In der Auswertung von Kriechversuchen erhält man Kriechkurven und differenzierte Kriech-
kurven. Abb. 2.12 zeigt die Kurven schematisch für ein reines Metall (schwarze Linie). Zu
Anfang des Versuchs im primären Bereich sinkt der Anstieg der Kriechkurve bzw. die Kriech-
geschwindigkeit kontinuierlich. Im anschließenden sekundären (stationären) Bereich steigt die
Kriechkurve mit konstanter Kriechgeschwindigkeit ε˙s. Im tertiären Bereich steigt die Kriech-
geschwindigkeit wieder an bis es zum Bruch der Probe kommt. Kriechkurven von technisch
eingesetzten Werkstoffen weichen von diesem idealen Verhalten meist ab und zeigen statt
einer stationären Kriechrate nur ein Minimum der Kriechgeschwindigkeit, in dessen Folge die
Kriechrate wieder steigt (graue Linie). Dieses Fehlen des sekundären Kriechbereichs wird bei
Keramiken speziell bei hohen Spannungen öfters beobachtet [18, S. 231].
Kriechgesetze
Im Folgenden werden kurz einige mathematische Ansätze zur Beschreibung der stationären
Kriechrate in Abhängigkeit von Spannung und Temperatur eingeführt.
Spannungsabhängigkeit Die Mechanismen, die beim Kriechen bei hohen Temperaturen ein-
setzen, benötigen eine Triebkraft. Diese Triebkraft muss im Kriechversuch als äußere Span-
nung σ aufgebracht werden. Mit zunehmender Spannung steigen Triebkraft und Kriechrate.
Der Einfluss der Spannung auf die Kriechrate wird meist mit einem Potenzgesetz beschrieben,
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Abb. 2.12: Typische Kriechkurve (a) und differenzierte Kriechkurve (b) eines reinen Stoffes
(schwarze Linie) sowie einer Legierung (grau) im Zugversuch, nach [16, S. 96  110].
s. Gl. 2.11. Der Vorfaktor A beinhaltet alle Einflussfaktoren des Werkstoffs, seines Zustands,
der Temperatur und der Umgebung. [16, S. 107 ff]
ε˙s = A · σn (2.11)
Der Norton-Exponent n ist für viele Werkstoffe spannungsabhängig und variiert zwischen
den verschiedenen Kriechmechanismen. In Metallen kommt es bei kleinen Spannungen zu Dif-
fusionskriechen mit Norton-Exponenten von n ≈ 1. Bei höheren Spannungen treten verstärkt
Versetzungskriechen mit Exponenten n ≈ 3 − 5 auf. Ab einer gewissen Spannung verfor-
men sich Werkstoffe sehr schnell und das Potenz-Gesetz verliert seine Gültigkeit (Power-law-
breakdown). Für Keramiken wurden ähnliche Änderungen im Norton-Exponenten beobachtet
[16, 19]. Auf Grund der komplexen Mikrostruktur mit mehreren Phasen unterschiedlicher Er-
weichungstemperatur und dem hohen Anteil an Porosität sind entsprechende Zusammenhänge
für kohlenstoffgebundene FFW noch nicht in ausreichender Tiefe erforscht [282].
Temperaturabhängigkeit Kriechprozesse finden nur bei erhöhten Temperaturen statt. Da-
bei steigt die Kriechrate mit zunehmender Temperatur. Der Einfluss der Temperatur auf die
stationäre Kriechrate kann mit einem Arrhenius-Ansatz über Gl. 2.12 mit Hilfe der Akti-
vierungsenergie für Kriechen QC beschrieben werden. Der Parameter D beinhaltet die Ab-
hängigkeiten von Spannung, Werkstoff und Werkstoffzustand auf die Kriechgeschwindigkeit.
Durch die Bestimmung der stationären Kriechrate bei verschiedenen Temperaturen und glei-
cher Spannung kann über Gl. 2.13 die Aktivierungsenergie für den Kriechprozess bestimmt
werden.
ε˙s = D · e−
QC
R·T (2.12)
QC = −2,304 ·R · d(ln ε˙s)d(1/T ) (2.13)
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Weitere Versuche zur Messung des Hochtemperaturverhaltens
Die Prüfung feuerfester Werkstoffe in Kriechversuchen ist zeitaufwendig, kompliziert und kost-
spielig. Daher werden für FFW meist einfachere Versuchsarten eingesetzt, um die Hochtempe-
raturtauglichkeit zu beschreiben. Die ersten Versuche zur Beschreibung des Hochtemperatur-
verhaltens waren Hochtemperaturtests mit Segerkegeln. Dabei wurde bestimmt, bei welcher
Temperatur ein Kegel eines Werkstoffes unter seinem Eigengewicht so stark erweicht, dass
seine Spitze den Boden berührt. Der Versuch kann zur qualitativen Beschreibung genutzt
werden und ermöglicht Vergleiche zwischen geprüften Werkstoffen, liefert aber darüber hin-
aus keine ergiebigen Erkenntnisse. Die tatsächliche Einsatztemperatur muss weit unter der
Kegelfalltemperatur liegen [20, Teil 12]. Weiterentwicklungen dieses Tests stellen das Drucker-
weichen und das Druckfließen dar. Beim Druckerweichen wird ein durchbohrter Zylinder unter
konstanter Last erhitzt, wobei die Dehnung des Zylinders gemessen wird. Anfänglich kommt
es in den Proben im Zuge der Wärmeausdehnung zu einer Verlängerung. Ähnlich dem Seger-
versuch stellt sich ab einer gewissen Temperatur dann durch Kriecheffekte eine zunehmende
Komprimierung der Probe ein [133, S. 370 − 372]. Als Kennwerte dienen Temperaturen, bei
denen die Probe eine gewissen Komprimierung (0,5; 1,0 oder 2,5%) erfahren hat. Das Druck-
fließen entspricht einem 25-stündigen Kriechversuch mit 0,2MPa Belastung. Die Last wird
bereits vor dem Aufheizen aufgebracht. Als Ergebnis wird eine Druckerweichungskurve, die
einer Kriechkurve ähnelt, aufgenommen [20, Teil 9].
2.4.9 Spannungsrelaxation
Ähnlich dem Kriechversuch können Hochtemperaturprozesse auch mit Hilfe von Spannungsre-
laxationsversuchen untersucht werden. Dabei wird im Gegensatz zum Kriechversuch nicht die
mechanische Spannung, sondern die Gesamtdehnung konstant gehalten. Durch Verformungs-
prozesse im Werkstoff wird die elastische Dehnung in plastische Deformation umgewandelt.
In der Folge sinkt die aufgebrachte Kraft. Die Geschwindigkeit, mit der die Kraft relaxiert,
ist ein Maß für die Geschwindigkeit, mit der Hochtemperaturverformungsprozesse ablaufen.
Das Ergebnis des Spannungsrelaxationsversuches ist die Evolution der Restspannung über der
Zeit [16, S. 181 ff]. Als Kennwerte dienen die Restspannungen nach einer gewissen Zeit oder
die Zeit, bis eine gewisse Spannung abgebaut wurde. Teilweise werden Spannungsrelaxations-
versuche auch genutzt, um das Aufheizverhalten von FFW zu beschreiben [283].
Ähnlich dem Kriechversuch können auch aus Spannungsrelaxationsversuchen Kennwerte
wie die Aktivierungsenergie und der Norton-Exponent bestimmt werden. Allerdings müssen
dafür einige Bedingungen erfüllt sein. Unter anderem wird vorausgesetzt, dass das Hooke’sche
Gesetz gilt, also ein linearer Zusammenhang zwischen Spannung und elastischer Dehnung
existiert. Dies ist für viele FFW, insbesondere solche mit Kohlenstoffbindung, nicht gegeben.
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2.4.10 Härtemessung
Die Härte eines Werkstoffes beschreibt den Widerstand eines Werkstoffes gegen das Ein-
dringen eines Fremdkörpers mit der Folge eines bleibenden (plastischen) Eindrucks. Für vie-
le Werkstoffe gibt es eine Korrelation zwischen Härte, Festigkeit, chemischer Bindung und
Schmelztemperatur. Eine derartige Korrelation ist für poröse, mehrphasige Werkstoffe nicht
zwingend zutreffend [15, S. 146 f]. Speziell für mehrphasige, grobkörnige Werkstoffe müssen
Härteeindrucke immer in Hinblick auf die tatsächlich involvierten Phasen analysiert werden.
Die Eindrücke sollten daher entweder deutlich größer als die mikrostrukturellen Größen sein,
um die Verbundhärte zu beschreiben oder deutlich kleiner sein, um die Härte der einzelnen
Phasen zu kennzeichnen.
Für die Bestimmung der (Makro-)Härte wird meist ein sehr harter Gegenkörpers mit einer
bestimmten Kraft in den Prüfkörper eingedrückt. Aus den Dimensionen des entstandenen
Eindrucks kann die Härte berechnet werden. Als Eindringkörper sind sowohl Kugeln (Brinell)
als auch Pyramiden (Vickers, Knoop, Berkovich) etabliert [19, S. 405− 410].
2.4.11 Hochtemperaturprüfung in Kaltkammerofen mit induktiver Heizung
Bei der Prüfung von Werkstoffen bei erhöhten Temperaturen können verschiedene Metho-
den für die Erwärmung der Probe zum Einsatz kommen. Grundsätzlich unterscheidet man
HT-Prüfmaschinen in Warmkammer- und Kaltkammeranlagen. In Warmkammeranlagen wird
der komplette Prozessraum erwärmt. Dementsprechend müssen alle involvierten Komponen-
ten eine entsprechend hohe Temperaturbeständigkeit aufweisen. Für den Bereich bis 1500 °C
kommen dafür meist nur Keramiken und die feuerfesten Metalle in Frage. Die Erzeugung der
Wärme kann dann beispielsweise über Heizleiter oder eine Gasheizung erfolgen. Warmkam-
meranlagen brauchen oft sehr lang, um die Zieltemperatur zu erreichen, und müssen dann
zusätzlich eine lange Zeit gehalten werden, um einen stationären Wärmezustand zu erreichen.
Oftmals muss diese lange Prozedur für jede Probe wiederholt werden, sofern kein Proben-
nachschub über eine Kassette, einen Revolver oder Ähnliches möglich ist [284].
Schnellere Prozesszeiten mit höheren Aufheiz- und Abkühlraten lassen sich durch Kalt-
wandöfen erreichen. Dabei wird nicht die gesamte Prozesskammer erwärmt, sondern lediglich
ein bestimmter Bereich in der Kammer. Derartige Verfahren lassen sich z. B. mit induktiven
Heizsystemen erzielen. Dabei wird die benötigte Energie für das Aufheizen direkt übertragen
und in der Probe in Wärme umgewandelt. So werden nur Komponenten in unmittelbarer
Probennähe stark erwärmt, während Kammerwandung und große Teile der Lasteinleitung
deutlich kälter bleiben. Über Kühlkanäle in den Komponenten können diese zusätzlich ab-
gekühlt werden. Dadurch können auch Werkstoffe mit niedrigen Schmelztemperaturen für




Die induktive Erwärmung grenzt sich zu anderen Verfahren der Erwärmung vor allem durch
die direkte Erzeugung der Wärme im Bauteil ab. Bei induktiven Heizungen wird der Um-
stand genutzt, dass stromdurchflossene Leiter ein Magnetfeld um den Leiter aufbauen. Im
Falle von Wechselstrom ändert sich dieses Magnetfeld permanent. Mittels einer Spule können
die Magnetfelder mehrerer Leiterwindungen überlagert werden, wodurch sich die Magnet-
feldstärke deutlich erhöht. Wird ein anderer Leiter in das Magnetfeld eingebracht, wird bei
einer Änderung des Magnetfeldes eine Spannung in diesem Leiter induziert. Auf diese Wei-
se lässt sich Energie berührungslos in ein Werkstück übertragen. Die übertragene Spannung
erzeugt einen Wechselstrom im Werkstück und führt über den Ohm’schen Widerstand zu
Wärmeentwicklung im Bauteil.
Induktive Heizungen sind immer aus einem Induktor (Spule), dem zu erwärmenden Werk-
stück und einem HF-Transformator aufgebaut. Im Transformator wird ein Wechselstrom mit
hoher Frequenz erzeugt. Die hohen Frequenzen sind nötig, um hohe Energiemengen ins Bauteil
zu übertragen, da die Wärmeverluste im Bauteil mit der Frequenz steigen. Durch die Ver-
wendung hoher Frequenzen können mit induktiver Erwärmung Aufheizraten erzielt werden.
So werden Prozess- und Zyklenzeiten verringert. Darüber hinaus können Einflüsse thermisch
aktivierter Prozesse bis zum Erreichen der Solltemperatur verringert werden.
Bei der Übertragung von Wärme durch Induktion wird der Großteil der Energie an der
Oberfläche des Werkstücks umgesetzt. Dieser sogenannte Skin-Effekt kann bei unzureichen-
der Wärmeleitfähigkeit zu Temperaturgradienten im Bauteil führen. Die Eindringtiefe des
magnetischen Feldes tind lässt sich über Gl. 2.14 aus der Frequenz f , der elektrischen Leitfä-
higkeit κ und der magnetischen Permeabilität µ bestimmen. Dabei beschreibt tind die Tiefe,




pi · κ · f · µ (2.14)
Die übertragene Gesamtleistung kann mit Hilfe von Gl. 2.15 über die Stromstärke I sowie
die Höhe h und den Durchmesser d der Probe berechnet werden. Es ergibt sich, dass eine
Vergrößerung des Durchmessers zu höheren Wärmeeinträgen und eine Vergrößerung der Höhe
zu niedrigeren Wärmeeinträgen führen.
P = pi · d
κ · tind · h · I
2 (2.15)
Aus den Gl. 2.14 und 2.15 geht hervor, dass Werkstücke, die induktiv erwärmt werden sol-
len, eine möglichst hohe elektrische Leitfähigkeit und hohe magnetische Permeabilität besitzen
müssen. Diese Eigenschaften sind für Metalle und Graphit gegeben. Die meiste Keramiken
besitzen diese Eigenschaften nicht und lassen sich nicht induktiv erwärmen. Sollen nichtleiten-
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de Werkstoffe mit induktiven Systemen erhitzt werden, ist die Verwendung von Suszeptoren
nötig. Suszeptoren sind elektrische Leiter, die sich im magnetischen Feld induktiv erwärmen
und ihre Wärme über Wärmeleitung und/oder -strahlung an das zu erwärmende Werkstück
abgeben. Durch die Verwendung von Suszeptoren und durch die Steuerung der Ausprägung
des magnetischen Feldes können im Bauteil gezielt Temperaturverläufe eingestellt werden
[285].
Der verwendete Induktor muss in Form und Größe an die jeweiligen Anforderungen ange-
passt werden. Dabei ist das Werkstück nach Möglichkeit innerhalb der Spule zu platzieren,
da sich dort die höchsten Feldstärken erreichen lassen. Über den Abstand der Windungen
kann die Feldstärke reguliert werden. Zur Vermeidung von thermisch bedingten Schäden am
Induktor sind diese meist aus wasserdurchflossenen Kupferrohren.
Induktive Systeme eignen sich zur Wärmeübertragung sowohl unter Atmosphäre, als auch
im Vakuum bzw. bei Unterdruck. Zahlreiche Veröffentlichungen zeigen, dass induktive Syste-
me für die Hochtemperatur-Prüfung von FFW, speziell auch für kohlenstoffgebundene Werk-
stoffe, geeignet sind [53, 179, 231].
2.4.12 Temperaturmessung mit Thermoelement, Pyrometrie, Thermographie
Die Messung der Temperatur ist für die HT-Prüfung von besonderer Bedeutung. Dabei un-
terscheidet man zwischen berührenden und berührungslosen Methoden. Zu den berührenden
Methoden zählt die Messung mittels Thermoelement. Thermoelemente messen die Tempe-
ratur über die Thermospannung, die sich zwischen zwei elektrischen Leitern auf Grund des
thermoelektrischen Effektes an deren Kontakten einstellt. Für Messungen bei für FFW rele-
vanten Temperaturen von 1500 °C eignen sich nur Thermoelemente auf Basis von Platin (Typ
R, S, B) oder Wolfram (Typ C, A). Thermoelemente existieren in verschiedenen Ausführun-
gen, z. B. als Mantel- oder Drahtthermoelement mit Schutzhülse oder ohne. Problematisch
bei der Messung mittels Thermoelement ist zum einen die saubere Kontaktierung zwischen
Probe und Thermoelement sowie die Tatsache, dass Spannungen in Thermoelementen auch
durch äußere Felder (z. B. durch induktive Heizung) induziert werden können. Darüber hinaus
zeigen Thermoelemente in Kontakt mit Kohlenstoff teilweise Alterungserscheinungen, die die
Messergebnisse verfälschen können.
Berührungslose Systeme bestimmen die Temperatur über die Messung der Wärmestrah-
lung des Prüfkörpers über das Planck’sche Wirkungsgesetz. Jeder Körper emittiert abhängig
von seinem Umfeld und seiner Temperatur Wärmestrahlung. Die emittierte Strahlung setzt
sich zusammen aus der reflektierten Strahlung der Umgebung und der thermisch angereg-
ten Strahlung [286, S. 1161 ff]. Die Beschreibung, wie viel Strahlung ein Körper reflektiert,
erfolgt über den Emissionskoeffizienten. Die berührungslose Temperaturmessung ist in der
Stahlindustrie weit verbreitet [287].
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Emissionskoeffizient Werkstoffe mit hohen Emissionskoeffizienten reflektieren kaum Wär-
mestrahlung der Umgebung. Die von ihnen abgegebene Wärmestrahlung resultiert aus ihrer
thermischen Anregung. Beispielhaft für einen perfekten, schwarzen Strahler kann ein tiefes
Loch gesehen werden, dass keine Strahlung reflektiert (schwarzer Strahler). Werkstoffe mit
niedrigeren Emissionskoeffizienten reflektieren einen Teil ihrer Umgebungsstrahlung. Oft re-
flektieren diese Werkstoffe auch im sichtbaren Licht mehr Strahlung und erscheinen heller.
Der Emissionskoeffizient muss für die berührungslose Messung der Temperatur bekannt
sein. Dabei ist der Emissionskoeffizient abhängig von der Wellenlänge, bei der die Strahlung
gemessen wird. Viele Werkstoffe zeigen auch eine Temperaturabhängigkeit der Emissions-
koeffizienten. Bei der Anwendung muss darüber hinaus beachtet werden, dass Gläser und
auch Gase, die zwischen Probe und Messapparat liegen, Strahlung absorbieren. Auch der
Absorptionskoeffizient von Gläsern und Gasen ist abhängig von der Wellenlänge der Strah-
lung. Ist der Emissionskoeffizient bekannt, muss eine Korrektur der gemessenen Temperatur
in Abhängigkeit der Umgebungstemperatur erfolgen. Auch der Abstrahlwinkel und die Ober-
flächenbeschaffenheit wirken sich auf die emittierte Strahlung aus. [286, 288]
Fehlerquellen der berührungslosen Temperaturmessung sind neben dem Emissionskoeffi-
zienten und der Umgebungstemperatur eine Änderung der Oberflächeneigenschaften (z. B.
durch Oxidation/Korrosion) und unterschiedliche Oberflächeneigenschaften durch verschie-
dene Phasen an der Probenoberfläche (wie z. B. in groben mehrphasigen Werkstoffen wie
MgO-C). Fehler durch falsche Kennlinien der Pyrometer sind weitestgehend vernachlässigbar.
Sind die genannten Faktoren bekannt, liefern Pyrometer eine sehr hohe Wiederholbarkeit und
sehr gute Messgenauigkeiten. [286]
2.4.13 Bestimmung elastischer Konstanten mittels akustischer Methoden
Die Bestimmung elastischer Konstanten kann mittels statischer oder dynamischer Metho-
den erfolgen. Bei statischen Analysen wird das Hooke’sche Gesetz angewandt. Dabei wird der
Anstieg der Hooke’schen Geraden aus Spannungs-Dehnungs-Kurven quasi-statischer Versuche
bestimmt. Das Verfahren ist durch kleine Dehnraten und verhältnismäßig große Verformungen
gekennzeichnet. Bei dynamischen Verfahren liegen die Dehnraten deutlich höher, während die
erzeugten elastischen Dehnungen sehr klein sind. Man unterscheidet in das Resonanzfrequenz-
verfahren, bei der der E-Modul über die Resonanzfrequenz einer Probe berechnet wird, und
das Ultraschallgeschwindigkeitsverfahren. Dabei wird die Schallgeschwindigkeit einer Probe
ermittelt. Beide Verfahren sind zerstörungsfrei.
Messung der elastischen Konstanten über die Messung der Schallgeschwindigkeit
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit kam nur das Ultraschallgeschwindigkeitsverfahren zum
Einsatz. Bei diesem Verfahren werden die longitudinalen und transversalen Schallgeschwin-
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digkeiten∗ über die Ausbreitungsgeschwindigkeit einer Schallwelle durch einen Probekörper
bestimmt. Einfache Systeme messen nur die longitudinale Schalllaufzeit. Ist dies der Fall,
kann der dynamische E-Modul Edyn über Gl. 2.16 aus longitudinaler Schallgeschwindigkeit
v, Rohdichte ρroh und Poissonkonstante ν berechnet werden [289]:
Edyn in GPa = v2long · ρroh ·
(1 + ν) · (1− 2ν)
1− ν (2.16)
Bestimmung dynamischer Kennwerte bei Feuerfestwerkstoffen
Die Steifigkeit ist eine geeignete Größe, um die Mikrostrukturentwicklung eines Bauteils zu
beschreiben. Sie korreliert mit zahlreichen Eigenschaften, wie z. B. der Festigkeit und Po-
rosität [183], und kann auch als Schädigungsparameter verwendet werden. In FFW dienen
dynamische Messungen häufig der Beschreibung der Mikrostrukturentwicklung, z. B. nach
Thermoschock [141, 227] oder beim Aufheizen und Abkühlen [85, 130, 160, 176]. Mit diesen
Methoden wurden auch Modelle entwickelt, um die Mikrostrukturentwicklung von mehrpha-
sigen Werkstoffen generell zu untersuchen [84]. Dabei kann die Aussagekraft der Messungen
durch Untersuchungen mit akustischer Emission unterstützt werden [258, 290].
Die dynamischen Verfahren bieten darüber hinaus weitere Vorteile. Die Bestimmung elas-
tischer Konstanten bei erhöhten Temperaturen ist schwierig, da die Hooke’sche Gerade bei
statischen Verfahren oft durch Kriechdeformationen überlagert wird [256]. Zusätzlich besitzen
FFW oft keine ausgeprägte Hooke’sche Gerade, sondern zeigen von Beginn an eine konka-
ve Krümmung der Spannungs-Dehnungs-Kurve. Derartige Probleme treten bei dynamischen
Verfahren nicht auf. Dies hat zu wachsender Popularität der entsprechenden Messmethoden
besonders bei erhöhten Temperaturen geführt. Dabei gilt speziell für kohlenstoffgebundene
FFW, dass korrekte Messungen nur unter Ausschluss von Sauerstoff durchgeführt werden
können [160, 163].
Dynamischen und statische E-Module stimmen oft nicht überein [109, 256, 291]. Meist gilt
Edyn > Estat. Die Entwicklung beider E-Module korreliert meist über einen Prozessparameter
(z. B. der Temperatur), trotzdem zeigen sich teilweise auch erhebliche Abweichungen [208,
292]. Untersuchungen an Beton haben gezeigt, dass der dynamische E-Modul nicht immer ein
geeigneter Schädigungsparameter ist [293].
2.4.14 Optische in situ Schadensbeschreibung mittels Mikroskopie und DIC
Die Kombination von mechanischer Prüfung mit in situ Mikroskopie ist ein mächtiges Werk-
zeug zur Beschreibung der Mikrostrukturentwicklung von Materialien. Die Anwendungsge-
biete sind dabei vielfältig. So lassen sich je nach Größe der zu untersuchenden Mikrostruktur
sowohl lichtmikroskopische als auch elektronenmikroskopische Verfahren mit Druck-, Biege-




oder Zugversuchen bzw. Aufheizprozessen kombinieren. Die Untersuchungen erlauben es, den
Beginn der Schädigung qualitativ zu beschreiben und die stattfindenden Mechanismen zu
identifizieren. Um die Aussagekraft zu erhöhen, können die so erstellten Aufnahmen auch mit
Hilfe von digitaler Bildkorrelation ausgewertet werden, um die Schädigung bzw. Verformung
einzelner Mechanismen zu quantifizieren. [177, 294–296]
2.5 Heißpressverfahren
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde aus den durchgeführten Versuchen eine Methodik
zur Erzeugung von gradierten FFW mittels Heißpressen abgeleitet und erprobt. Um den
Prozess von bereits existierenden Verfahren abzugrenzen sind im Folgenden einige Grundlagen
über das Heißpressen und verschiedene Verfahren aufgeführt.
Heißpressen (HP)
Beim klassischen Heißpressen wird ein Pulver oder ein Körper zwischen zwei Stempeln er-
wärmt und anschließend durch diese Stempel unter Druck gesetzt. Durch die Kombination
aus Druck und Temperatur wird der Körper verdichtet und es kommt zu Sinter-, Diffusions-
und Verformungsprozessen. Ein spezielles Verfahren des HP ist die sogenannte „Field-Assisted
Sintering Technology“ (FAST).
Field-Assisted Sintering Technology (FAST)
Das FAST, auch als Spark Plasma Sintering (SPS†) bezeichnet, ist eine Unterform des HP
mit einer speziellen Technologie zur Erwärmung. Das Bauteil oder Pulver wird mit Hilfe von
Stempeln uniaxial gepresst. Zur Erwärmung wird ein Strom durch das Bauteil oder Pulver
geleitet. Beim Sintern von leitfähigen Pulvern kommt es zu einer inhomogenen Tempera-
turverteilung innerhalb der Proben. Die Kontaktflächen zwischen den Partikeln sind sehr
klein (bis zu punktförmig), wodurch sich diese Bereiche stärker erwärmen. Dadurch bilden
sich sehr schnell Sinterhälse, welche mit fortschreitender Dauer anwachsen. Im Fall von nicht-
leitfähigen Materialien werden Suszeptoren (meist aus Graphit) eingesetzt, welche das Bauteil
über Wärmeleitung erwärmen [297, 298].
Heißisostatisches Pressen (HIP)
Beim Heißisostatischen Pressen wird ein Bauteil oder eine Probe von einem fluiden Medium
umschlossen. Für die Verdichtung werden Bauteil und Medium erhitzt. Das Medium wird
anschließend unter Druck gesetzt. Dieser Druck wird isostatisch auf die Probe übertragen.
†Die Bezeichnung Spark Plasma Sintering impliziert, dass im Prozess ein Plasma entsteht. Bisher konnte ein
derartiges Plasma nicht zweifelsfrei nachgewiesen werden. Darüber hinaus tritt es nicht bei allen Werkstoffen
auf. Die Bezeichnung FAST sollte daher bevorzugt werden.
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Die Kombination von Druck und Temperatur führt zu einer Verdichtung der Probe sowie
zu Sinter- und Diffusionseffekten. Mit Hilfe dieser Technik können poröse Bauteile verdichtet
werden, sofern die Porosität geschlossen ist, das Medium also nicht in die Poren eindrin-
gen kann. Darüber hinaus können mit Hilfe von elastischen Formen und Schablonen Pulver
und ungeformte Massen in eine Form gepresst werden. Die geringe Maßgenauigkeit erfordert
allerdings in der Regel eine nachträgliche Bearbeitung. [299]
Die Vorteile des HIP liegen vor allem in den isotropen Bauteileigenschaften, der hohen er-
reichbaren Dichte (nahe der theoretischen Dichte), der Möglichkeit zur Herstellung von Ver-
bundwerkstoffen und der Möglichkeit, komplexe Geometrien zu verdichten. Darüber hinaus
ist der Prozess kostengünstig und auf nahezu alle Werkstoffe anwendbar [300].
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In den folgenden Kapiteln werden die experimentellen Methoden dieser Arbeit vorgestellt.
In Kap. 3.1 wird erläutert, wie die untersuchten Werkstoffe hergestellt und verarbeitet wur-
den. Die Durchführung der Versuche zur Charakterisierung des Hochtemperaturverhaltens
ist in Kap. 3.2 beschrieben. Kap. 3.3 beschreibt die Durchführung peripherer Versuche zur
Charakterisierung der Versuchswerkstoffe im Ausgangszustand und nach den Hochtempera-
turversuchen.
3.1 Werkstoffe
Für die Untersuchungen wurden drei verschiedene Feuerfestwerkstoffe verwendet. Erstens wur-
de das Verhalten von kohlenstoffgebundenem Magnesiumoxid (Kap. 3.1.1) untersucht, zwei-
tens das von feinkörnigem, kohlenstoffgebundenem Aluminiumoxid (Kap. 3.1.2). Zusätzlich
wurden für Referenzzwecke einige Tests an reinem Graphit (Kap. 3.1.3) durchgeführt. Die
Werkstoffe unterscheiden sich grundlegend bezüglich ihrer Rohstoffe, Herstellungsrouten und
Verarbeitung. Auf die jeweiligen Aspekte soll im Folgenden eingegangen werden.
3.1.1 Kohlenstoffgebundenes Magnesiumoxid (MgO-C)
Das folgende Kapitel beschreibt die Rohstoffe, Herstellung, Wärmebehandlung und Rezepte
der MgO-C-Proben. Ein Flussdiagramm der Herstellungsschritte der Proben ist im Anhang
in Abb. A.2 dargestellt.
Die Untersuchungen wurden an kohlenstoffgebundenem Magnesiumoxid durchgeführt. Für
die Probenherstellung wurden die in Tab. 3.1 aufgeführten Rohstoffe in einem Eirich-Mischer
(RV02, Maschinenfabrik Gustav Eirich, Hardheim) gemischt. Als Basis für den Werkstoff
diente ein Rezept für MgO-C-Steine mit einem dmax von 4mm, einem Graphitgehalt von
10% und einem Bindemittelanteil von ca. 3,2% [50, S. 157, Rezept H1]. Als Binder wurde ein
nicht-selbsthärtendes Phenolharz (Novolak) verwendet.
Das Magnesiumoxid stand für die Probenherstellung in verschiedenen Kornbändern zur
Verfügung, s. Tab. 3.2. Die verschiedenen Kornbänder wurden in verschiedenen Anteilen kom-
biniert, um eine möglichst dichte Packung und somit eine geringe Endporosität zu erreichen.
Das genaue Rezept für die Probenherstellung wurde kontinuierlich angepasst.
In einem ersten Schritt wurde die maximale Korngröße des Magnesiumoxids dmax von indus-
triell verwendeten 4mm auf 2mm reduziert. Dies war notwendig, da für die in dieser Arbeit
durchgeführten Hochtemperaturversuche Proben mit Durchmessern kleiner 25mm verwendet
werden mussten. Für mechanische Versuche ist es wichtig, dass der Probendurchmesser min-
destens das Zehnfache der größten mikrostrukturellen Einheit (dmax) beträgt. Auf diesemWeg
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Tab. 3.1: Rohstoffe des kohlenstoffgebundenen Magnesiumoxids.
Anteil* Rohstoff Produktbezeichnung Hersteller
90% Magnesiumoxid Schmelzmagnesia 94/96 Refratechnik Steel GmbH
10% Graphit Flockengraphit NFL 92/94 Graphit Kropfmühl GmbH
1,0% Festbinder Bakelit® PF 0235 DP Momentive Speciality Chemicals
2,2% Flüssigbinder 9950 FL Momentive Speciality Chemicals
0,32% Aushärtemittel† Hexamethylenetetramine Ineos Paraform GmbH & Co. KG
* Magnesiumoxid und Graphit ergeben zusammen 100%. Die Angaben für Binder und Härter beziehen sich
auf diese 100%.
† Hexamethylenetetramine (CH2)6N4 ist notwendig, um Formaldehyd für den Binder zur Verfügung zu
stellen [301, S. 385 u. 520].
wurde verhindert, dass das mechanische Verhalten einer Probe durch einzelne MgO-Körner
dominiert wird. Die Reduktion von dmax auf 2mm führte zu einem Anstieg der Gesamtporo-
sität von 12,1% auf 16,3%.
Aus diesem Grund wurde das ursprüngliche Rezepte nach der abgewandelten Andreasen-
Methode von Dinger-Funk [302] angepasst. Dazu wurden die Mengenanteile der Kornbänder
über die Minimierung der Fehlerquadrate mit Hilfe der Dinger-Funk-Gleichung (s. Gl. 3.1)
optimiert. Dabei ist i der Massedurchgang, d der aktuelle Korndurchmesser, dmin der minima-
le MgO-Korndurchmesser und n der Dinger-Funk-Exponent. Die Mengenanteile der einzelnen
Kornbänder xi wurden so optimiert, dass das Quadrat der Abweichung der realen Kornver-






Um die Kornverteilung exakter einstellen zu können und eine niedrigere Gesamtporosität
zu erreichen, mussten die verbliebenen Kornbänder weiter getrennt werden. Mit Hilfe von
Siebungen wurden das Kornband “0,0− 1,0mm” in “0,0− 0,5mm” und “0,5− 1,0mm” und
das Kornband “1,0− 2,0mm” in “1,0− 1,5mm” und “1,5− 2,0mm” getrennt. Die so erstell-
ten Kornbänder wurden mittels Siebanalysen analysiert. Die Ergebnisse der Siebanalysen der
ursprünglichen Kornbänder sowie der neu gesiebten Kornbänder sind im Anhang in Tab. A.1
und A.2 und der Abb. A.1 dargestellt. Anschließend wurden mit den neuen Kornbändern drei
neue Rezepte erstellt und über die Dinger-Funk-Gleichung optimiert. Die einzelnen Rezep-
te unterschieden sich hinsichtlich ihrer Dinger-Funk-Exponenten (n = 0,37; 0,44; 0,50). Das
Rezept mit dem Dinger-Funk-Exponenten n = 0,50 lieferte die besten mechanischen und
physikalischen Kennwerte. Die Versuche dieser Arbeit wurden daher an MgO-C mit diesem
Dinger-Funk-Exponenten durchgeführt.
Nach dem Mischen wurde das Gemisch mit Hilfe uniaxialer oder isostatischer Pressen ge-
presst und weiter verarbeitet. Dabei unterschieden sich die Methoden bei den unterschied-
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Tab. 3.2: Kornverteilung des Magnesiumoxids vor dem
Sieben (interne Daten aus dem Institut für
Glas-, Keramik- und Baustoffe).
Kornband d10 in mm d50 in mm d90 in mm
ursprüngliche Kornbänder
Mehl 0,001 0,017 0,085
0,0− 1,0mm 0,067 0,344 0,862
1,0− 2,0mm 1,010 1,591 2,426
2,0− 4,0mm 2,105 3,094 4,462
neu gesiebte Kornbänder
Mehl 0,009 0,021 0,060
0,0− 0,5mm 0,220 0,178 0,367
0,5− 1,0mm 0,530 0,741 0,962
1,0− 1,5mm 0,816 1,127 1,518
1,5− 2,0mm 1,320 1,665 2,107
lichen Prüfarten. Für Biegeproben wurde die Masse direkt in einer uniaxialen Presse (PY-
XE 2000, Pressen und Maschinenbaufabrik Erfurt GmbH bzw. ES 270.000, Rucks Maschinen-
bau GmbH, Glauchau) mit einem Pressdruck von 150MPa zu Prismen mit einer Dimension
von 25 ·25 ·145mm3 gepresst (s. Abb. 3.6a). In sämtlichen Versuchen lagen Pressrichtung und
Prüfrichtung parallel.
Druckproben wurden aus den oben beschriebenen Biegeproben hergestellt. Dazu wurden
die Proben im gehärteten Zustand nach der Polymerisation des Binders vor dem Verkoken in
Würfel geschnitten und abgedreht. Daraus resultierte eine Probengeometrie mit einem Durch-
messer von ca. 23mm und einer Höhe von ca. 25mm (s. Abb. 3.6a). Auch bei Druckproben
waren Pressrichtung während der Herstellung und Prüfrichtung immer parallel.
Für die Zugversuche musste eine kompliziertere Probengeometrie verwendet werden. Viele
kohlenstoffhaltige Werkstoffe weisen bei hohen Temperaturen ein Festigkeitsmaximum auf [53,
89], s. Kap. 2.3.2. In den Versuchen wurde eine induktive Heizung verwendet, sodass nicht die
gesamte Probenlänge auf die Versuchstemperatur erwärmt wurde. Über eine knochenförmige
Probengeometrie (s. Abb. 3.1b) musste gewährleistet werden, dass die Proben innerhalb ihrer
Messlänge versagen und nicht in den kälteren Randbereichen der Proben. Diese komplizier-
te Probenform konnte nicht durch uniaxiales Pressen hergestellt werden. Daher wurde das
Gemisch für Zugproben mittels isostatischer Pressen in zylinder-ähnliche Rohlinge gepresst.
Diese Rohlinge wurden nach dem Härten mit einer Säge auf eine Länge 80mm geschnit-
ten. Anschließend wurde aus dem geschnittenen Rohling mit einem Diamant-Kernbohrer ein
Zylinder mit einem Durchmesser von 30mm ausgebohrt.
Zur Übertragung von Zugkräften musste die Probe mit Adaptern verbunden werden. Dazu
wurden Adapter aus austenitischem Stahl entworfen und durch die Firma Freiberger Präzisi-
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onsmechanik (FPM Holding GmbH, Freiberg) hergestellt. Mit einem hochtemperaturbestän-
digen Keramikkleber auf Siliziumoxid/Aluminiumoxid-Basis (Ceramabond Typ 569, Kager
GmbH, Dietzenbach) wurden die Proben in die Adapter eingeklebt. Dabei wurde eine Line-
arführung eingesetzt, um die Axialität zwischen Adapter und Probe zu gewährleisten.
Der Großteil der in die Adapter eingeklebten Feuerfest-Zylinder wurde vor dem Verkoken
durch die Firma Blema Kircheis (Gebrüder Leonhardt GmbH & Co. KG Blema Kircheis,
Aue) in ihre Endkontur geschliffen. Einig Proben wurden nicht verjüngt, sondern ohne Ver-
jüngung bei RT getestet. An einer dieser nicht-verjüngten Proben wurde die Axialität des
Versuchsaufbaus überprüft (s. Kap. 3.2.7 und 4.3.2). Abb. 3.1 zeigt eine fertig präparierte
Probe ohne (a) und mit (b) Verjüngung nach dem Verkoken.
a) b)
20mm
Abb. 3.1: In Stahladapter eingeklebte Probe für Versuche mit Zugbelastung: a) ohne Verjüngung,
b) mit Verjüngung.
Vor der Prüfung wurden alle Proben gehärtet (polymerisiert) und verkokt. Beim Härten
wurde das Bindemittel polymerisiert. Das Verkoken diente dem Ausbringen aller flüchtigen
Bestandteile des Binders und der Überführung des Polymers in nicht-graphitischen Kohlen-
stoff.
Das Temperaturregime des Härtens ist in Abb. 3.2a abgebildet. Durch das Härten stieg
die Festigkeit der Proben von 16,8MPa auf 47,4MPa an, wodurch die Bearbeitbarkeit der
Proben stark verbessert wurde. Viele Prozessschritte, wie das Sägen, Bohren, Einkleben und
Abschleifen der Zugproben in Knochenform, das Einsägen und Kerben der Biegestäbe für
Bruchmechanikversuche, sowie das Abdrehen der Zylinder für Druckversuche, wurden daher














































Abb. 3.2: Temperaturregime des Härtens (a) und Verkokens (b) für MgO-C.
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Anschließend wurden die Proben in einem Muffelofen verkokt. Dabei wurden zwei ver-
schiedene Temperaturregime mit unterschiedlichen Verkokungstemperaturen (Tcoke =1000 °C
oder 1400 °C) angewandt, s. Abb. 3.2b. Das Verkoken der Proben fand immer in reduzieren-
der Atmosphäre statt. Dazu wurden die Proben in einer Stahlretorte (Tcoke =1000 °C) oder
Al2O3-Retorte (Tcoke =1400 °C) in Koks gebettet. In der Regel wurden die Proben bei 1000 °C
verkokt. Ergebnisse von Proben, die bei 1400 °C verkokt wurden, sind in der vorliegenden Ar-
beit entsprechend gekennzeichnet.
3.1.2 Kohlenstoffgebundenes Aluminiumoxid (Al2O3-C)
Das folgende Kapitel beschreibt die Herstellung und Verarbeitung der Al2O3-C-Proben. Ein
entsprechendes Flussdiagramm ist in Abb. A.3 dargestellt. Der untersuchte Werkstoff wurde
im Sonderforschungsbereich 920 “Multifunktionale Filter für die Metallschmelzefiltration -
ein Beitrag zu Zero Defect Materials” von Klemm et al. [71, 147, 157] entwickelt. Die ent-
sprechende Prozessroute wurde von der Herstellung von Filterwerkstoffen [70] adaptiert und
abgewandelt, um die Herstellung kompakter Proben zu ermöglichen.
Tab. 3.3: Rohstoffe des kohlenstoffgebundenen Aluminiumoxids (d50 aus [157]).
Anteil* Rohstoff Produktbezeichnung Hersteller d50
feste Komponenten
66% Aluminiumoxid Martoxid® MR70 Albemarle 0,5− 0,8 µm
20% Bindemittel Carbores P® Rütgers Chemicals 50− 80 µm
6% Carbon Black Luvomaxx N991 Lehmann & Voss 1,1 µm
8% Graphit AF 96/97 Graphit Kropfmühl 8,5− 11 µm
flüssige Komponenten
0,3% Dispergiermittel Castament VP 95 L BASF -
7% Reaktant Glycerin (99%) Grüssing GmbH -
38% Wasser - - -
* Die festen Komponenten ergeben zusammen 100%. Auf diese 100% beziehen sich die Angaben für
die flüssigen Komponenten.
Für die Proben wurden die in Tab. 3.3 aufgelisteten Rohstoffe in eine Tonne mit einem Vo-
lumen von ca. 10 l gegeben und mit Aluminiumoxidkugeln (d ≈ 10mm) auf einer Rollmühle
für 24 h homogenisiert. Der so entstandene Schlicker wurde für mindestens 24 h bei 110 °C
getrocknet und anschließend durch ein Sieb mit einer Maschenweite von 1,2mm gepresst, um
ein feines Pulver zu erhalten. Das Pulver wurde nach erneutem Trocknen bei 110 °C für min-
destens 24 h mit Hilfe einer uniaxialen Presse (PYXE 2000, Pressen und Maschinenbaufabrik
Erfurt GmbH bzw. ES 270.000, Rucks Maschinenbau GmbH, Glauchau) mit einem Press-
druck von 100MPa zu Biegestäben (25 · 25 · 145mm3, s. Abb. 3.6a) gepresst. Dabei wurde
darauf geachtet, dass das Pulver eine Restfeuchte unterhalb von 3% aufwies. Bei höheren
Feuchtigkeitsgehalten wurde das Pulver erneut bei 110 °C getrocknet, bis die Restfeuchte 3%
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unterschritt. Diese Herstellungsroute führte zu Kompaktproben mit deutlich weniger Rissen,
verglichen mit Proben, bei denen der Schlicker direkt in Form gegossen wurde.
Nach dem Pressen wurden die Biegestäbe in einer Al2O3-Retorte im Koksbett bei 1400 °C
verkokt. Dabei erfolgte das Aufheizen mit langsamen Heizraten, um die Mesophasenbildung
zu fördern und den Restkohlenstoffgehalt zu erhöhen [50, S. 18]. Das verwendete Tempera-
























Abb. 3.3: Temperaturregime des Verkokens für kohlenstoffgebundenes Aluminiumoxid.
Proben für Biegeversuche wurden vor den Tests nicht weiter bearbeitet. Die Proben für
Druckversuche wurden aus den Biegestäben hergestellt, indem diese zersägt und abgedreht
wurden, s. Abb. 3.6a. Dabei waren sowohl bei den Biege- als auch bei den Druckversuchen
die Prüf- und Pressrichtung identisch.
3.1.3 Graphit (ISEM 8)
Das mechanische Verhalten kohlenstoffgebundener Werkstoffe wird durch deren kohlenstoff-
haltige Matrix erheblich beeinflusst [173]. Um Ähnlichkeiten und Unterschiede zu reinem Gra-
phit zu untersuchen, wurden daher einige Versuche an reinem Graphit (ISEM 8) durchgeführt.
Dieser Graphit wird üblicherweise als Elektrodenwerkstoff eingesetzt. Für die Probenherstel-
lung des Graphits wurden Stangen (dGraphit = 25 mm; lGraphit = 300 mm) und Quader mit
quadratischer Grundfläche (aGraphit = 20 mm; lGraphit = 620 mm) beschafft (ISEM 8, Marks
GmbH, Eisenberg). Für die Druckproben wurden die Stangen auf 25mm Länge gesägt und
anschließend die Grundfläche plan abgedreht. Die Biegeproben wurden auf eine Länge von
150mm geschnitten. Die Geometrie der Biegestäbe unterschied sich also in Höhe und Breite
zu den Biegeproben der kohlenstoffgebundenen FFW. Die Proben wurden vor der Prüfung




Der Großteil der Versuche dieser Arbeit wurde an zwei Hochtemperatur-Prüfmaschinen durch-
geführt. Mit ihnen wurde das mechanische Verhalten der beiden Untersuchungswerkstoffe bei
Temperaturen bis 1500 °C untersucht. Die verwendeten Prüfmaschinen, Prüfabläufe und Prüf-
methoden werden im Folgenden beschrieben.
In allen Versuchen erfolgte die Messung der Temperatur berührungslos über Pyrometer.
Dabei spielt der Emissionskoeffizient  eine wichtige Rolle. Daher wurde der Emissionskoef-
fizient für Al2O3-C extern im Bayrischen Zentrum für Angewandte Energieforschung (ZAE
Bayern, Würzburg) über eine Referenzmessung mit einem perfekten Strahler (Sackloch in
SiC-Zylinder) bestimmt, s. Kap. 4.1.2. Für sämtliche Versuche wurde daher ein Emissionsko-
effizient von 0,93 gewählt∗.
Für die Versuche an MgO-C wurde ebenfalls dieser Emissionskoeffizient angewandt, da sich
die optischen Eigenschaften der Werkstoffe ähneln. Dies führte jedoch zu erheblichen Schwan-
kungen der Versuchsergebnisse, s. Kap. 4.1.2 und Kap. 5.3.1. Aus diesem Grund wurden Pro-
ben für spätere Versuche mit trockenem Graphitspray (E-COLL, Wuppertal) besprüht. Der
Emissionskoeffizient von Graphit liegt im infraroten Spektrum bei etwa 0,92 [303, S. 167]. Für
die Messungen wurde daher ebenfalls ein Emissionskoeffizient von 0,93 verwendet, s. auch
Kap. 4.1.2
3.2.1 Prüfmaschine für Druck- und Biegeversuche
Versuche mit Druck- oder Biegebelastung wurden an einer elektromechanischen Prüfmaschine
(Z020, Zwick Roell, Neu-Ulm) durchgeführt. Die Prüfmaschine erlaubte Prüftemperaturen
bis 1500 °C. Da Kohlenstoff ab einer Temperatur von ca. 350 °C an Luft zu Oxidation neigt
[304, S. 321], wurde die Maschine mit einer wassergekühlten Schutzgaskammer der Firma
Maytec (Singen) ausgestattet. Abb. 3.4a zeigt die Prüfmaschine mit der Temperatur- und
Drucksteuereinheit À, ihrem Lastrahmen Á, der Schutzgaskammer Â, der Vakuumpumpe Ã
und der Maschinen- Ä und Computersteuerung Å. Die Steuereinheit (b) bestand aus einer
zentralen Kontrolleinheit mit einem Temperaturregler (nanodacTM, Eurotherm, Worthing,
UK, I), zwei Einheiten zur Steuerung der Vakuumpumpe und der Gaszufuhr (II) und einem
Hochfrequenzgenerator (III, HF 5010, TRUMPF Hüttinger, Freiburg). Zur Überwachung und
Regelung der Temperatur wurde ein Pyrometer (Metis MS09, Arbeitswellenlänge: 0,7−1,1 µm,
Sensortherm, Sulzbach, nicht abgebildet) im Arbeitsbereich von 650 − 1500 °C eingesetzt.
Sowohl für Druck- als auch Biegeversuche konnte eine Aufheizgeschwindigkeit von bis zu
20K · s−1 erreicht werden. Die Arbeitsfrequenz des Generators lag bei den Versuchen im
Bereich von 300− 500 kHz. Zur Erstellung von Prüfprozeduren und für die Durchführung der
Versuche wurde die Prüfsoftware von Zwick (testXpert II, V3.5) verwendet. Einstellungen
∗Die verwendeten Pyrometer arbeiteten in einem Wellenlängenbereich von 0,7− 1,7 µm
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am Pyrometer wurden mit Hilfe einer Software (SensorWin 1.78) vorgenommen. Auch der
Temperaturregler wurde vom Computer aus mit Hilfe eines Computerprogramms (iTools












Abb. 3.4: Prüfmaschinen für Biege-/Druckversuche mit zentraler Steuereinheit À, Lastrahmen Á,
Vakuumkammer Â, Vakuumpumpe Ã, Maschinensteuerung Ä und Computersteue-
rung Å (a) und zentrale Steuereinheit mit Temperatursteuerung (I), Gassteuerung,
Druckanzeige und Schutzgasdurchflussregelung (II) und HF-Generator (III, b).
Sämtlich Druck- und Biegeversuche wurden unter Argonatmosphäre durchgeführt. Dazu
wurde die Kammer zweimal bis ca. 2·10−2 mbar evakuiert und anschließend mit Argon geflutet.
Während der Versuche wurde die Kammer kontinuierlich mit Argon gespült.
3.2.2 Prüfmaschine für Zug-Druck-Versuche
Sämtliche Versuche, in denen Proben mit Zugkräften belastet wurden, wurden an einer ser-
vohydraulischen Prüfmaschine (MTS 810, Minneapolis, Minnesota, USA) durchgeführt. Die
100 kN-Maschine wurde ähnlich der elektromechanischen Prüfmaschine mit einer wasserge-
kühlten Vakuumkammer (Spezialbau, Sigmatest, Wedel) ausgestattet, um eine Oxidation des
Kohlenstoffs zu verhindern, s. Abb. 3.5. Rechts sind die Vakuumsteuerung À, der Lastrah-
men Á und die Schutzgaskammer Â dargestellt. Das linke Teilbild zeigt eine Vergrößerung
der Steuereinheit mit der Steuerung und Anzeige der Temperatur (I, viermal Thermoelement
und einmal Pyrometer), Druckanzeigen (II), Druck- und Ventilsteuerung (III) und Hoch-
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frequenzgenerator (IV, HF 3005, Hüttinger, Freiburg). Die Prüfmaschine wurde über eine
TestStar™IIs-Kontrolleinheit mit einem PC mit Hilfe der MTS-Software (Stationmanager
und Stationbuilder) bedient. Auch die Steuerung des Temperaturreglers erfolgt über den PC
mit Hilfe einer Software (iTools Engineering Studio, V8.73). Die Temperatur wurde analog
zu den Druck- und Biegeversuchen berührungslos mit einem Pyrometer (PZ 20AF2/D, Ar-









Abb. 3.5: Prüfmaschinen für Versuche mit Zugbeanspruchungen (re.) mit Steuereinheit (li.).
Sämtliche Versuche mit Zugbelastungen wurden im Vakuum durchgeführt. Dazu wurde die
Prüfkammer mittels einer Vakuumpumpe bis zu Drücken von 10−2 mbar evakuiert. Die Prü-
fung im Vakuum stellt bei servohydraulischen Prüfmaschinen eine besondere Herausforderung
dar. Da servohydraulische Prüfmaschinen bei falscher Bedienung, Unachtsamkeit oder Funk-
tionsstörungen enormen Schaden anrichten können, kommt der Überwachung der Messwerte
(Kraft, Maschinenweg, Temperatur, Dehnung) mit Grenzwerten eine besondere Bedeutung
zu. Für gewöhnlich sind Anwender daher bestrebt, ein Abschalten der Maschine für den Fall
der Grenzwertüberschreitung zu programmieren. Dies führt zu einer Reduktion des Öldrucks
der Maschine und somit zur Entlastung der Kolben. Im Falle der Prüfung in einer Vakuum-
kammer besteht zwischen der Kammer und der Umgebung allerdings ein Druckunterschied.
Daher wird der bewegliche Kolben im Falle einer Abschaltung schlagartig in die Prüfkam-
mer gezogen. Dies kann zu irreparablen Schäden an Probe, Prüfaufbau sowie der sensiblen
Messtechnik führen. Um derartige Schäden zu vermeiden, ist bei der Prüfung der Proben,
der Wahl der Grenzwerte und der Programmierung der Testabläufe großer Sorgfalt erforder-
lich. Zusätzlich wurde für die beschriebene Prüfmaschine eine mechanische Sperre entworfen.
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Diese verhindert im Falle eines Öldruckabfalles die ungewollte Bewegung des Kolbens in die
Maschine.
3.2.3 Probengeometrien
Für die unterschiedlichen Prüfverfahren mussten verschiedene Proben verwendet werden. Die
Herstellung der Proben wurde bereits in Kap. 3.1 beschrieben. Für Biegeversuche wurden Bie-
gestäbe mit einer Höhe zwischen 12 und 25mm, einer Breite von ca. 25mm und einer Länge
von 145mm verwendet, s. Abb. 3.6a. Druckversuche wurden an Zylindern durchgeführt. Für
statische Versuche (Kriechen, Spannungsrelaxation) und für die Bestimmung der Poissonkon-
stante wurden Zylinder mit einer Höhe von ca. 25mm und einem Durchmesser von ca. 23mm
verwendet. Die Bestimmung der Festigkeit in quasi-statischen Versuchen erfolgte an kleinen














































Abb. 3.6: Probengeometrie der Druckproben (a), Biegeproben (b) und Zugproben (c).
Für Zugversuche wurde eine kompliziertere Probengeometrie gewählt, um das Versagen
außerhalb des Messbereichs zu verhindern, s. Kap. 3.1.1. Tests mit Zugkräften wurden nur
an MgO-C durchgeführt.
3.2.4 Druckversuche
Im Rahmen dieser Arbeit wurden Druckversuche an kleinen, kompakten Zylindern mit einer
Höhe von ca. 25mm und einem Durchmesser von ca. 23mm durchgeführt, s. Abb.3.6a. Da-
bei wurde neben der Druckfestigkeit bei RT (cold crushing strength - CCS) vor allem das
Verhalten bei Temperaturen zwischen 650 °C und 1500 °C in quasi-statischen und statischen
Tests, Spannungsrelaxationsversuchen und zyklischen Druckversuchen untersucht. In allen
Druckversuchen waren Pressrichtung und Prüfrichtung stets parallel. Alle Versuche wurden
mit Hilfe der in Kap. 3.2.1 vorgestellten Prüfmaschine durchgeführt.
Prüfaufbau für Raum- und Hochtemperatur-Druckversuche
Sämtliche Druckversuche wurden an der in Kap. 3.2.1 vorgestellten Prüfmaschine durchge-
führt. Dafür wurden zwei verschiedene Prüfaufbauten genutzt, s. Abb. 3.7. Die Aufbauten
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unterschieden sich bezüglich der Länge der Messtaster des Hochtemperatur-Dehnungsmess-
systems Â. Dabei findet eine Referenzmessung zwischen den äußeren Referenztastern und
dem mittleren Messtaster statt. Um eine homogene Temperaturverteilung in der Probe À
zu erreichen, wurden über und unter der Probe Suszeptoren Á aus einer Molybdänlegie-
rung (TZM - 0,5 % Ti, 0,1 % Zr, Plansee SE, Reutte, Österreich) eingesetzt. Die Höhe der
Suszeptoren betrug 12,5mm (unten) und 7,5mm (oben). Der Durchmesser der Suszeptoren
betrug 30mm für Versuche an Al2O3-C und Graphit. Da bei kohlenstoffgebundenem Magne-
siumoxid teilweise sehr inhomogene Temperaturfelder auftraten, wurde der Durchmesser der
Suszeptoren für MgO-C im Verlauf der Untersuchungen optimiert (s. Kap. 4.1.3). Die beste
Temperaturverteilung wurde mit einem Suszeptordurchmesser von 37mm oben und 40mm
unten erreicht.
Die Krafteinleitung erfolgte über hochtemperaturbeständige Druckstempel Ä, wobei der
untere Druckstempel zur Belastung der Probe nach oben gefahren wurde, während der obere
Stempel still stand. Ursprünglich bestanden große Teile des Prüfaufbaus aus SiC. Einige dieser
Teile wurden nach dem frühzeitigen Versagen durch Komponenten aus Si3N4 ersetzt, da dieser
Werkstoff eine höhere Bruchzähigkeit und Temperaturwechselbeständigkeit aufweist [269]. Die
Erwärmung der Proben erfolgte induktiv über einen Hochfrequenzgenerator (s. Kap. 3.2) mit



















Abb. 3.7: Prüfaufbauten für die Zugversuche mit altem (a) und neuem (b) Dehnungsmesssys-
tem mit Probe À, TZM-Suszeptoren Á, Al2O3-Messtastern Â, Kupferspule Ã und
Druckstempeln Ä.
Der ursprüngliche Aufbau der Firma Maytec (s. Abb. 3.7a) wurde im Laufe der Versuche
abgewandelt, da es zu starken Abweichungen zwischen gemessener und tatsächlicher Dehnung
kam, s. Kap. 4.2. Zwischen der Auflage der Referenzmesstaster (außen) und dem Extenso-
meterstab (mittig in b) befanden sich anfangs neben der Probe auch die Suszeptoren, die
SiC- bzw. Si3N4-Stempel sowie die untere Druckplatte. Das Dehnungsmesssystem maß daher
neben der Dehnung der Probe auch die thermischen und elastischen Dehnungen dieser Kom-
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ponenten. Dieses Problem wurde durch das neue Messsystem, bei dem nur die Dehnung von
Probe und einem kleinen Teil der Suszeptoren gemessen wurde (s. Abb. 3.7b), beseitigt.
Die fehlerbehaftete Dehnungsmessung führte vor allem bei längeren Versuchen, wie Kriech-
und Spannungsrelaxationstests, zu einer Überschätzung der realen Dehnung. Bei Kriechver-
suchen wurde daher Gl. 3.2 zur Korrektur der zeitlichen Dehnung εkor(t) angewandt, wobei
εmachine(t) der aufgezeichneten Dehnung über der Zeit, εreal,end der realen Dehnung der Probe
nach dem Versuch, gemessen mit einem Messschieber und εmachine,end der finalen, aufgezeich-
neten Dehnung entspricht.
εkor(t) = εmachine(t) · εreal,end
εmachine,end
(3.2)
In Spannungsrelaxationsversuchen kam es bei dem alten Versuchsaufbau zu scheinbarer
Relaxation auf Grund der thermischen Ausdehnung der Messtaster. Dieser Einfluss wurde in
der Auswertung berücksichtigt.
Prüfaufbau und Durchführung der Druckversuche zur Bestimmung der Poissonkonstante
Zur Bestimmung der elastischen Poissonkonstante ν (auch Querkontraktionszahl) von MgO-C
und Al2O3-C wurden quasi-statische Druckversuche bis 20MPa an mit DMS instrumentier-
ten Druckzylindern (d ≈ h ≈ 25 mm) durchgeführt. Dazu wurden vier Dehnmessstreifen
an die Probe geklebt. Die Dehnmessstreifen befanden sich jeweils um 90 ° versetzt auf der
Mantelfläche der Zylinder, s. Abb. 3.8. Jeweils zwei gegenüberliegende DMS waren in Prüf-
richtung bzw. senkrecht dazu angeordnet. Für die Versuche wurde die Kupferspule kurzzeitig
demontiert. Die Aufzeichnung der Differenzspannung Ud erfolgte mit Hilfe eines Datenauf-
zeichnungssystems (Genesis 5i, HBM, Darmstadt). Zusätzlich wurde die Dehnung mit dem
Prüfmaschinen-eigenen Dehnungsmesssystem über die Messtaster gemessen.
Die Dehnung εDMS wurde mit Hilfe von Gl. 3.3 aus der gemessenen Differenzspannung Ud,
der Speisespannung Us in Höhe von 5V, dem k-Faktor der Dehnmessstreifen in Höhe von
2,07 und einem Schaltungsfaktor B berechnet. Der Schaltungsfaktor B betrug auf Grund
der verwendeten Halbbrückenschaltung 2. Aus dem negativen Quotienten der gemessenen




Us · k ·B (3.3)




Sämtliche Druckversuche wurden mit einer Vorkraft von 10 − 100N durchgeführt. An klei-








Abb. 3.8: Versuchsaufbau (links) und instrumentierte Probe (rechts) für die Versuche zur Be-
stimmung der Poissonkonstante .
HT bis zum Bruch statt. Die Versuchsgeschwindigkeit betrug 50N/s. Große Druckzylin-
der (Ø 23 − 25mm) konnten aufgrund der Maschinenkapazität nicht bis zum Bruch be-
lastet werden. An ihnen wurden E-Modul und Poissonkonstante mit einer Belastungsrate
von 100 − 200N/s bestimmt. Darüber hinaus wurden an den großen Druckzylindern sta-
tische Versuche durchgeführt. Die Belastungsrate vor dem kraftgeregelten (Kriechen) bzw.
dehnungsgeregelten Halt (Spannungsrelaxation) betrug dabei 200− 500N/s.
3.2.5 Biegeversuche
Im Rahmen dieser Arbeit erfolgten quasi-statische Biegeversuche bei Temperaturen zwischen
RT und 1500 °C. Press- und Prüfrichtung waren in der Regel parallel.
Prüfaufbau für Biegeversuche
Sämtliche Proben À wurden in Vier-Punkt-Biegeversuchen getestet, s. Abb. 3.9. Der Ab-
stand zwischen den oberen Auflagern Á betrug 62,5mm, der zwischen den unteren 125mm.
Um die Bewegung der Probe speziell während der Erwärmung und der Biegung zu ermög-
lichen, war ein Lager des Aufbaus ballig ausgeführt. Die Erwärmung erfolgte analog zu den
Druckversuchen induktiv über eine wasserdurchflossene Kupferspule Ã. Für Versuche an un-
gekerbten Proben wurde die Dehnung mit einem Hochtemperatur-Dehnungsmesssystem mit
Al2O3-Messtastern Â gemessen. Dabei fungierte der mittlere Stab als Messtaster und die
äußeren Stäbe als Referenztaster. Es ist zu beachten, dass die so gemessene Durchbiegung δ
nicht der Gesamtdurchbiegung δgesamt der Probe, sondern nur dem Höhenunterschied zwischen
Probenmitte und inneren Auflagern entspricht. Eine Umrechnung in die Randfaserdehnung
εBiege und die Gesamtdurchbiegung δgesamt ist über Gl. 3.5 bis 3.7 möglich [22, Teil 4]. Die
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Berechnung der Biegespannung und des E-Moduls erfolgte mit Hilfe von Gl. 3.8 und 3.9 [21,
Teil 1 und 2].
εBiege =
δ · h
(0,5 · xin)2 (3.5)
δgesamt = εBiege · (xa-i · xau + 3 · (0,5 · xin)
2)
3 · h (3.6)
= 73 · δ (3.7)
σBiege =
3 · F · xa-i
b · h2 (3.8)
E = (F2 − F1) · x
3
au














Abb. 3.9: Aufnahme und Schema vom Prüfaufbau der Biegeversuche mit Probe À (weiße gestri-
chelte Linie), Auflagern Á (weiße Kreise), Al2O3-Messtastern Â, Kupferspule Ã und
Auflagerabständen.
Dabei entspricht δ der gemessenen Durchbiegung zwischen inneren und äußeren Auflagern,
h der Probenhöhe, xin dem inneren Auflagerabstand (62,5mm), xa−i dem Abstand zwischen
äußerem und innerem Auflager (31,25mm), xau dem Abstand der äußeren Auflager (125mm),
F der gemessenen Kraft und b der Probenbreite. Der Durchmesser der Auflagerrollen betrug
10mm.
Versuchsdurchführung der Biegeversuche
Die Biegeversuche wurden in der Regel kraftgeregelt mit einer Geschwindigkeit von 50 −
250N/s durchgeführt. Bei den Biegeversuchen an Al2O3-C betrug die Belastungsrate ca. 2−
6N/s. Nur vereinzelt wurden Versuche querhauptgeregelt durchgeführt, um den Verlauf der





Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine Methodik zur Vorbereitung und Durchführung bruch-
mechanischer Versuche an einseitig gekerbten Biegestäben erarbeitet. Im Folgenden werden
die Probenpräparation, der Prüfaufbau, die Versuchsdurchführung und die Auswertung be-
schrieben. Der Versuchsaufbau und die Versuchsdurchführung ähneln den Bedingungen von
Garcia-Prieto, mit denen verlässliche Daten erzeugt werden konnten [278]. In allen bruchme-
chanischen Versuchen an gekerbten Biegebalken war die Prüfrichtung parallel zur Pressrich-
tung der Probenpräparation.
Probenvorbereitung für Bruchmechanikversuche
Für die bruchmechanischen Versuche wurden Biegestäbe (s. Abb. 3.6) maschinell gekerbt.
Dazu wurden die Proben mit einem Hartmetallsägeblatt mit einer Dicke von 0,3 − 0,5mm
ca. 10− 12mm tief eingekerbt. Der resultierende, rechteckige Kerb wurde dann in Anlehnung
an DIN EN ISO 23146 [251] mit Hilfe einer Rasierklinge gehont. Dazu wurden die Biegepro-
ben Á auf dem Schlitten Ã einer Linearführung Ä befestigt und mittels eines Elektromotors
über ein Getriebe Å hin- und herbewegt, s. Abb. 3.10. Über eine Spiralfeder À, die mit ei-
ner Wendelschraube gespannt wurde, wurde die Anpresskraft der Rasierklinge Â eingestellt.
Proben aus Al2O3-C und Graphit wurden nach dem Verkoken bzw. im Auslieferungszustand
gehont. MgO-C-Proben wurden im gehärteten Zustand vor dem Verkoken gesägt und gehont,












Abb. 3.10: a) Maschine zum Honen der Kerbs mit Spiralfeder und Wendelschraube für die Ein-
stellung der Anpresskraft À, angesägter Biegeprobe Á, Rasierklinge Â, Schlitten Ã auf
Linearführung Ä und über Elektromotor angetriebenes Getriebe Å, b) REM-Aufnahme
vom Querschliff des gehonten Kerbs, aufgenommen mit einer Beschleunigungsspan-
nung von 10 kV.
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Beim Honen wurde darauf geachtet, dass die zusätzliche Kerbtiefe ∆aKerb durch das An-
spitzen mittels Rasierklingen die ursprüngliche Kerbbreite dKerb überstieg [251]. Dies führte
zu einer zusätzlichen Kerbtiefe von 300− 600 µm und einem Durchmesser im Kerbgrund von
unter 50 µm, s. Abb. 3.10b. Methodische Ergebnisse über die Entwicklung der Kerbtiefe sind
in Kap. 4.4.1 dargestellt.
Messung der Kerbaufweitung
Für die Messung der Kerbaufweitung wurde ein optisches Messsystem (LS-7070M, Keyence
Deutschland GmbH, Neu-Isenburg) genutzt. Dazu wurden Al2O3-Quader (5 · 10 · 20mm3) im
Abstand von je 10mm vom Kerb mit einem Hochtemperaturkleber (Ceramabond Typ 569,
Kager GmbH, Dietzenbach) mittels einer Lehre auf die gekerbten Biegeproben aufgeklebt,
s. Abb. 3.11a. In Abb. 3.11b ist eine eingebaute Probe À im Versuchsaufbau abgebildet. Die
Spule Á ist dabei halbtransparent dargestellt. Der Abstand der Al2O3-Quader Â vinnen bzw.








Abb. 3.11: Bruchmechanikprobe mit Al2O3-Blöcken (a) und Aufbau der Bruchmechanikversuche
(b) mit Probe À, halbtransparenter Spule Á, Al2O3-Blöcken Â und Spiegel Ã.
Für das optische Messsystem werden Sender und Empfänger für gewöhnlich über eine Line-
arführung gegenübergestellt. Auf diese Art ist es möglich, Abstände und Größen von Bauteilen
zu bestimmen, welche sich zwischen Sender und Empfänger befinden [305]. Da ein derartiger
Aufbau innerhalb der Vakuumkammer nicht möglich war, wurde eine Vorrichtung konstruiert,
mit der Sender À und Empfänger Á außerhalb der Kammer vor dem Schauglas der Kammer Â
positioniert werden konnten, s. Abb. 3.12. Der Strahlengang des Lichts Ã wurde dabei über
einen Spiegel Å reflektiert, um den Abstand der Al2O3-Blöcke Ä zu messen. Insgesamt be-
trug der Abstand zwischen Sender und Spiegel ca. 35 cm. Sowohl die Aufhängung von Sender
und Empfänger, als auch die des Spiegels, waren mit Madenschrauben versehen, über die die
Komponenten ausgerichtet werden konnten. Die Kalibrierfunktion des Gerätes zeigte, dass bei
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optimaler Arretierung bis zu 85% des emittierten Signals beim Empfänger registriert werden
konnten. Die restlichen 15% stellen Transmissionsverluste durch das Schauglas und Reflexi-
onsverluste am Spiegel dar. Als Spiegel wurde ein mit Silber beschichtetes Borsilikatsubstrat









































































Abb. 3.12: Aufbau des optischen Messsystems für Bruchmechanikversuche mit Sender À, Emp-
fänger Á, Schauglas Â, Strahlengang des Lichts Ã, Al2O3-Blöcken Ä, Spiegel Å und
Probe Æ.
Versuchsdurchführung der Bruchmechanikversuche
Die Durchführung der bruchmechanischen Versuche wurde an die Normen DIN EN ISO 23146
[251] und ASTM C1421-10 [271] angelehnt. Diese beschreiben bruchmechanische Versuche
für monolithische Hochleistungskeramiken, weshalb einige Kriterien und Bedingungen nicht
eingehalten wurden. Neben der abweichenden Probengeometrie und größeren relativen Aus-
gangsrisslänge wurden die Versuche im Vergleich zu den genormten Verfahren mit geringeren
Verformungsgeschwindigkeiten gefahren, wodurch sich deutlich längere Versuchsdauern erga-
ben.
Alle bruchmechanischen Versuche wurden maschinenweggeregelt durchgeführt. Die Ver-
suchsgeschwindigkeit lag in allen Versuchen bei 0,1− 0,2mm/min. Die Versuche wurden teils
mit und teils ohne Teilentlastungen durchgeführt. Bei Versuchen mit Teilentlastungen wurde
die Kraft in den Entlastungen um 50% reduziert. Hier betrug die Entlastungsgeschwindigkeit
0,1mm/min. Die Versuchsführung führte zu Versuchsdauern von 0,5− 10min bei Versuchen
ohne Teilentlastungen und 10− 25min bei Versuchen mit Teilentlastungen.
Versuchsauswertung der Bruchmechanikversuche
Die Versuche wurden hinsichtlich der Bruchzähigkeit KIc und der Brucharbeit γwof (work of
fracture) ausgewertet. Zusätzlich wurde zur Beschreibung der Kerbempfindlichkeit die Biege-
festigkeit des gekerbten Biegestabs bestimmt.
Aus den Daten der bruchmechanischen Versuche wurden Kraft-Kerbaufweitungs-Kurven
erstellt. Die Kraft wurde direkt mit eine Kraftmessdose gemessen. Für die Bestimmung der
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Kerbaufweitung wurde, wie oben beschrieben, der innere und äußere Abstand zwischen den
Al2O3-Blöcken gemessen. Die Änderung dieses Abstands entspricht nicht direkt der Kerbauf-
weitung v, über den Strahlensatz ergibt sich aber in guter Näherung eine Proportionalität.
Zusätzlich zur Kerbaufweitung wurde über den Maschinenweg auch die Durchbiegung der
Proben gemessen.
Die Berechnung der Spannungsintensität an der Rissspitze KI erfolgte mit Hilfe der Formeln
aus ISO 12108:2012(E) [306]:
KI =
F













2 · tan Θ
[
0,923 + 1,99 · (1− sin Θ)4
cos Θ
]
· xau − xin2 · h (3.11)
Θ = pi · a2 · h (3.12)
Dabei ist xau der Abstand zwischen den äußeren Auflagern, xin der Abstand zwischen den
inneren Auflagern, b die Probenbreite, h die Probenhöhe und a die Risslänge. Gl. 3.10 bis




Die Bestimmung der Brucharbeit γwof erfolgte anhand von Kraft-Durchbiegungs-Kurven
(nicht Kraft-Kerbaufweitungs-Kurven!). Die Brucharbeit entspricht dabei der Fläche unter




2 · (h− a) · b (3.14)
(3.15)
Die Kurven wurden dabei bis zu einem Kraftabfall auf 15% der Maximalkraft ausgewertet.
Neben der klassischen bruchmechanischen Auswertung wurden die RT-Versuche auch hin-
sichtlich ihrer Biegefestigkeit ausgewertet. Dabei wurde nur der tragende Probenquerschnitt
für die Berechnung berücksichtigt. Statt der gesamten Probenhöhe wurde also die Probenhöhe
abzüglich der Risslänge eingesetzt:
σBM-Biege =
3 · F · xa
b · (h− a)2 (3.16)
Optische Untersuchungen des Risswachstums
Zur Bestimmung der Risslänge und zur qualitativen Beschreibung des Risswachstumsverhal-
tens wurden einige RT-Versuche durch mikroskopische Untersuchungen begleitet. Dazu wurde
die Spule der induktiven Heizung demontiert und die Rückwand der Kammer geöffnet, um
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einen Zugang zur Probe zu ermöglichen, s. Abb. 3.13a. Insgesamt wurden bei drei Versuchen
jeweils zwischen 27 und 56 Aufnahmen der Probenrückseite erstellt, s. Abb. 3.13b. Dabei
kam ein transportables, optisches Mikroskop (VHX-600D, Keyence, Osaka, Japan) zum Ein-
satz. Um für spätere Versuche eine Ermittlung der Risslänge ohne Mikroskop zu ermöglichen,
wurden die Proben während der Versuche immer wieder teil-entlastet, um wie in Kap. 2.4.6
beschrieben einen mathematischen Zusammenhang zwischen Risslänge und Probensteifigkeit
zu ermitteln, s. Gl. 2.8. Da die Bestimmung des Rissfortschritts aus den Aufnahmen ohne wei-
teres nicht möglich war, wurden die Bilder mit einer DIC-Software (ARAMIS, GOM, Braun-
schweig) ausgewertet, um den Rissverlauf besser darzustellen, s. Kap. 4.4.3 und Kap. 5.2.1
Eine zusätzlich Kontrastierung der Oberfläche war auf Grund der heterogenen Mikrostruktur
nicht erforderlich.
a) b)
Abb. 3.13: Versuchsaufbau der bruchmechanischen Versuche mit transportablem Mikroskop. a)
Prüfmaschine mit beidseitig geöffneter Kammer, Probe und Mikroskop. b) Rückseite
einer Probe nach dem Versuch mit Mikroskop.
3.2.7 Versuche mit Zugbeanspruchung
Im Rahmen dieser Arbeit wurden quasi-statische Zugversuche und zyklische Versuche mit
Zugkräften an MgO-C bei verschiedenen Temperaturen durchgeführt. Die Probengeometrie
wurde bereits in Abb. 3.1 und Abb. 3.6b dargestellt.
Prüfaufbau für Versuche mit Zugkräften
Sämtliche Zugversuche wurden an der in Kap. 3.2.2 beschriebenen servohydraulischen Prüf-
maschine durchgeführt. Der detaillierte Prüfaufbau ist in Abb. 3.14 dargestellt. Die Proben À
wurden über ihre Adapter Á in einem hydraulischen Kegelspannzeug eingespannt und mittels
einer induktiven Heizung über eine Kupferspule Ã erwärmt. Im Vergleich zu den Druck- und
Biegeversuchen wurde die Dehnung nicht über eine Referenzmessung, sondern mithilfe eines
Hochtemperatur-Extensometers Â (Modelnr. 632.51F-74, MTS Systems Corporation, Eden
Prairie, USA) mit einer Messlänge von 12mm direkt an der Probe gemessen. Die Temperatur
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wurde mit einem Pyrometer gemessen. Über 4 Kanäle konnte die Temperatur zusätzlich mit







Abb. 3.14: Prüfaufbau der Zugversuche mit Probe À, Stahladaptern Á, Dehnungs-Extensome-
ter mit Al2O3-Messtastern Â, Kupferspule Ã und optionalem Thermoelement Ä zur
zusätzlichen Temperaturmessung.
Überprüfung der Axialität der Zugversuche
Da keramische Werkstoffe wie das verwendete MgO-C kaum Möglichkeiten zum Spannungs-
abbau durch plastische Deformation besitzen, können selbst geringe Abweichungen zwischen
Proben- und Lastachse zu Biegespannungen und dadurch zu Verfälschungen der Festigkeits-
kennwerte führen. Die Axialität des Versuchsaufbaus wurde daher anhand einer instrumen-
tierten Probe überprüft. Dazu wurden 4 Dehnungsmessstreifen (DMS) im Abstand von je 90 °
längs an der Probe angebracht. Die Ergebnisse sind in Kap. 4.3.2 dokumentiert.
Versuchsdurchführung der Zugversuche
Alle quasi-statischen Zugversuche an MgO-C wurden in Wegregelung mit einer Versuchs-
geschwindigkeit von ca. 0,5mm/min durchgeführt. Zusätzlich wurde eine Probe bei 500 °C
untersucht. Eine weitere Probe wurde bei RT zyklisch mit einer Prüfgeschwindigkeit von
ca. 1,2MPa/s geprüft. Die Probe wurde erst für 20000 Zyklen bei einer Spannungsamplitude
von 0,3MPa und einem Spannungsverhältnis von R = 1 getestet. Anschließend wurde die
gleiche Probe mit einer Spannungsamplitude von 0,35MPa bis zum Bruch geprüft.
3.2.8 Versuchsabläufe der Hochtemperaturversuche
Die HT-Versuche erfolgten abhängig von der verwendeten Prüfmaschine stets nach einem
ähnlichen Schema. Im Folgenden werden die einzelnen Arbeitsschritte sowie die verwendeten
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Prüfabläufe beschrieben. In allen Versuchen wurde, wenn möglich, versucht, das Aufheizver-
halten und die Abkühlphase messtechnisch mit zu erfassen, um den Informationsgehalt der
Messergebnisse zu maximieren. Die Aufzeichnung der Messdaten erfolgte daher meist nach
Erreichen der Vorkraft.
Die Versuche wurden meist weggeregelt durchgeführt. Nur Kriechversuche und einige Bie-
geversuche erfolgten kraftgeregelt. Da sich der Durchmesser der Proben in keinem der Tests
signifikant änderte, entsprach diese Regelung einer Spannungsregelung. Nur die Spannungs-
relaxationsversuche wurden dehnungsgeregelt durchgeführt.
Ablauf der Druck- und Biegeversuche
Sämtlich Druck- und Biegeversuche wurden an der in Kap. 3.2.1 beschriebenen elektromecha-
nischen Prüfmaschine unter Argonatmosphäre durchgeführt. Dazu wurde die Kammer zwei-
mal mit einer Drehschieberpumpe bis 2 · 10−1 mbar evakuiert und anschließend bis 1 bar mit
Argon 5.0 geflutet. Während der Versuche wurde die Kammer kontinuierlich mit ca. 1 l/min
gespült.
Nach dem Einstellen der Gasatmosphäre wurden die Proben mit einer Vorkraft von 5−100N
belastet und aufgeheizt. Die Proben wurden anschließend nach Erreichen der Testtemperatur
bei konstanter Vorkraft für einige Zeit gehalten, um eine homogenere Temperaturverteilung
in der Probe zu ermöglichen (s. Kap. 2.4.11). Die Dauer dieser Haltezeit war für die ver-
schiedenen Versuche nicht immer gleich und betrug zwischen 10 s und 20min. Dabei war die
Haltedauer bei quasi-statischen Tests kurz und bei statischen Versuchen länger. Die Versuche
zeigten, dass sich eine längere Haltezeit positiv auf die Messgenauigkeit der Dehnungsmessung
auswirkt. Dies ist verständlich, da im Rahmen der Versuche kein stationärer Wärmezustand
innerhalb der Kammer erreicht wird. Der Prüfaufbau und speziell die Al2O3-Messtaster erwär-
men sich während des Versuchs zunehmend. Dies führt zu Fehlern in der Dehnungsmessung,
welche mit zunehmender Haltedauer vor dem Versuch stetig reduziert werden. Der Einfluss
der Haltedauer auf die Versuchsergebnisse wurde daher bei deren Auswertung berücksichtigt.
Nach der Haltezeit wurden die Proben mechanisch geprüft. Anschließend wurden die Proben
abgekühlt und ausgebaut.
Ablauf der Versuche mit Zugkräften
Versuche mit Zugkräften wurden mit Hilfe der in Kap. 3.2.2 beschriebenen servohydraulischen
Prüfmaschine unter Vakuum durchgeführt. Dazu wurde die Versuchskammer vor den Versu-
chen auf einen Druck von 10−4 mbar evakuiert. Während der Evakuierung wurde die Probe
kraftgeregelt bei der Vorkraft von 100N gehalten.
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3.2.9 Temperaturmessung mittels Thermographie
Bei Heizung mittels Induktion können sich in der Probe inhomogene Temperaturverteilungen
einstellen. Daher wurden begleitend zu den HT-Untersuchungen mehrfach Thermographie-
Messungen zur Beschreibung des Temperaturfeldes innerhalb der Proben durchgeführt. Für
diese Messungen kam eine Echtzeit-Thermographiekamera (VarioCam hr head 600, IntraTec,
Dresden) zum Einsatz. Die Kamera arbeitete bei Wellenlängen von 7,5−14 µm und damit bei
deutlich höheren Wellenlängen, als die Pyrometer der Prüfmaschinen (λPyro = 0,7− 1,7 µm).
Da der Emissionskoeffizient vieler Materialien wellenlängenabhängig ist (s. Abb. A.4a), die
Emissionskoeffizienten in diesem Wellenlängenbereich teilweise unbekannt waren, der Trans-
missionskoeffizient des Schauglases unbekannt war, der Reflektionskoeffizient des verwendeten
Spiegels unbekannt war und für die Thermokamera im Temperaturbereich zwischen 400 und
1200 °C keine Kalibrierung vorlag, wurden die Messergebnisse korrigiert, sodass eine Über-
einstimmung zwischen Pyrometer und Thermographie gewährleistet war. Die Messdaten der
Thermographie eignen sich daher nur zur Beschreibung des Temperaturfeldes und von Tem-
peraturunterschieden, aber nicht zur Messung der Absoluttemperatur.
Thermographische Untersuchungen wurden am Druck- und Biegeaufbau durchgeführt. Der
Druckaufbau bestand aus der in Kap. 3.2.4 dargestellten Probe, welche von zwei Suszeptoren
oben und unten umgeben war, s. Abb. 3.15. Die Messung der Temperaturverteilung wurde
dabei dadurch erschwert, dass die Probe von der Spule teilweise verdeckt war. Daher wur-
de in der Prüfkammer ein Spiegel installiert (rechts in Abb. 3.15). Derselbe Spiegel wurde
auch für die bruchmechanischen Versuche verwendet. Mit Hilfe des Spielgels konnten neben
den Bereichen T2 und T4 noch drei weitere Bereiche (T1,3,5) mittels Thermographie erfasst
werden, um die Temperaturverteilung in der Probe zu ermitteln. Die Eignung von Spiegeln
zur Messung von Temperaturfeldern wurde bereits durch Krewerth et al. [307] nachgewiesen.
Beim Biegeaufbau ließ sich mittels Thermographie nur die horizontale Temperaturverteilung
messen, da große Teile der Probe durch die Spule verdeckt waren, s. Abb. 3.9.
Die Vakuumkammer der Prüfmaschine für Druck- und Biegeversuche hatte ein Bullauge
aus Borsilikatglas, s. Abb. 3.4. Dieses Glas ist für elektromagnetische Strahlung mit Wellen-
längen über 4 µm undurchlässig. Da die Thermokamera bei Wellenlängen von 7,5 − 14 µm
arbeitet, wurde über die Firma Trinos Vakuum-Systeme GmbH ein weiteres Schauglas aus
Zinkselenid beschafft. Alle thermographischen Untersuchungen wurden an Zinkselenid durch-
geführt. Für alle anderen Messungen, insbesondere für bruchmechanische Untersuchungen,









Abb. 3.15: Prüfaufbau der Druckversuche mit Spiegel für thermographische Untersuchungen und
markierten Temperaturfeldern T1 5.
3.3 Weitere Versuchsmethoden
Im Folgenden soll auf die Untersuchungsmethoden eingegangenen werden, die zur Charakte-
risierung des Materials vor und nach den Hochtemperaturtests durchgeführt wurden.
3.3.1 Mikrostrukturuntersuchung mittels Mikroskopie und Röntgenbeugung
Probenpräparation
Für die mikroskopischen Untersuchungen mussten die Proben präpariert werden. Alle Proben
wurden mittels maschinellen bzw. automatischen Schleifens mit Schleifpapier (Körnung 320,
500, 800) und Poliertüchern (6, 3, 1 µm) präpariert. Anschließend wurden die Proben im
Ultraschallbad in Alkohol gereinigt. Die exakten Parameter für die Probenpräparation sind
im Anhang in Tab. A.3 aufgelistet. Für rasterelektronische Aufnahmen wurden die Schliff- und
Bruchflächen teilweise mit einer dünnen C-Schicht bedampft. Um ein Ausbrechen einzelner
MgO-Partikel zu verhindern, wurden einige MgO-C-Proben vor dem Schleifen unter Vakuum
mit einem dünnflüssigen Kunstharz infiltriert.
Mikrostrukturanalyse mittels Lichtmikroskopie, REM, EDX und XRD
Zur Untersuchung der Mikrostruktur im Ausgangszustand und nach der Prüfung kamen so-
wohl Lichtmikroskopie (LiMi) als auch Rasterelektronenmikroskopie (REM) zum Einsatz.
Die lichtmikroskopischen Bilder wurden mit Hilfe eines Auflichtmikroskops (Neophot 30, Carl
Zeiss, Jena) und eines Digitalmikroskops (VHX-600D, Keyence Deutschland GmbH, Osa-
ka, Japan) aufgenommen. Sämtliche REM-Untersuchungen wurden an einem Feldemissions-
REM (Mira 3 XMU, Tescan, Brno, Tschechien) mit Sekundärelektronen- (SE) und Rückstreu-
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elektronendetektor (BSE) durchgeführt. Dabei betrug der Arbeitsabstand zwischen 15 und
22mm. Für Übersichtsaufnahmen wurden auch Aufnahmen mit einem Arbeitsabstand von
bis zu 60mm im SE-Kontrast aufgenommen. Die Beschleunigungsspannung betrug in der Re-
gel 20 kV. Aufnahmen mit einer abweichenden Beschleunigungsspannung sind entsprechend
gekennzeichnet.
Zur Untersuchung der chemischen Zusammensetzung wurden vereinzelt Analysen mittels
energiedispersiver Röntgenspektroskopie (EDX) und Röntgenbeugung (XRD) genutzt. Es
muss beachtet werden, dass eine Quantifizierung des Kohlenstoff- und Sauerstoffgehalts mit
EDX auf Grund der geringen Ordnungszahlen der betreffenden Elemente nicht möglich war.
Die Untersuchungen wurden bei einem Arbeitsabstand von 12 bis 20mm mit einer Beschleu-
nigungsspannung von 20 kV bei 100- bis 25000-fachen Vergrößerungen durchgeführt.
Zur Charakterisierung der Zusammensetzung von Reaktionsprodukten, die sich teilweise
in den HT-Versuchen gebildet hatten, wurden einzelne Proben mittels Röntgenbeugung un-
tersucht. Dabei kam ein Röntgendiffraktometer Seifert FPM URD6.5 mit Kupferanode zum
Einsatz.
Druckversuche mit in situ-Untersuchungen im Rasterelektronenmikroskop
Zur Charakterisierung der mikrostrukturellen Mechanismen, welche bei mechanischer Belas-
tung bei RT stattfinden, wurden einige Proben mit Hilfe eines in situ-Moduls (Kammrath &
Weiss GmbH, s. Abb. 3.16) innerhalb des REM geprüft.
Für die Druckversuche wurden kleine Quader aus MgO-C und Al2O3-C gefertigt und für
mikroskopische Untersuchungen präpariert. Die Proben hatten eine Höhe von 6− 8mm und
eine Breite und Länge von 10− 12mm. Für die Versuche wurden die Proben schrittweise bis
zu 8 bzw. 20MPa belastet. Die Aufnahme von bis zu 54 REM-Bildern erfolgte zwischen den
Belastungsschritten, während das Modul stillstand, im Sekundärelektronen-Modus. Teilweise
wurde die Probe zweifach be- und entlastet.
a) b)
Abb. 3.16: In situ-Zug-Druck-Modul (a) mit eingebauter Probe im REM (b).
Die Aufnahmen wurden neben der Auswertung hinsichtlich der Mikrostrukturänderungen
auch bezüglich der aufgetretenen elastischen Dehnungen längs und quer zur Belastungsrich-
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tung untersucht, um daraus über Gl. 3.4 die Poissonkonstante ν zu berechnen. Zur Berechnung
der Dehnungen wurden die Aufnahmen mittels digitaler Bildkorrelation mit Hilfe der Software
„VEDDAC“ (Chemnitzer Werkstoffmechanik GmbH, Chemnitz) analysiert.
3.3.2 Porositäts- und Dichtemessung
Die Bestimmung der offenen Porosität Φoffen erfolgte mit dem Prinzip nach Archimedes. Es
wurden sowohl offene Porosität als auch Rohdichte in Anlehnung an DIN EN 993-1 [20] nach
den Gl. 3.17 und 3.18 bestimmt. Dabei steht m1 für die trockene Probenmasse, m2 für die
Masse der getränkten Probe in der Tränkflüssigkeit und m3 für die Masse der getränkten
Probe an Luft.
Φoffen in % =
m3 ·m1
m3 ·m2 · 100 % (3.17)
ρroh in g/cm3 = ρfluid · m1
m3 −m2 (3.18)
MgO neigt bei Kontakt mit Wasser zur Hydratisierung, wodurch Mg(OH)2 gebildet wird,
s. Kap. 2.2.6. Um eine Beeinträchtigung der Messung auszuschließen, wurde nach anfängli-
chen Messungen in Wasser ausschließlich Toluol als flüssiges Medium verwendet. In allen Tests
wurden Temperatur und Druck gemessen, um die exakte Dichte des Mediums zu bestimmen
[20, 308]. Die Versuche wurden, wenn möglich, an großen Druckproben (d ≈ h ≈ 50mm)
durchgeführt, ex situ wurden allerdings auch kleine Druckzylinder (d ≈ h ≈ 23− 25mm) un-
tersucht. Bei großen Druckzylindern wird die offene Porosität durch die Presshaut beeinflusst.
An dieser Stelle sei angemerkt, dass die offene Porosität und die scheinbare Dichte durch das
Verhältnis von Oberfläche zu Volumen beeinflusst werden, wodurch die Prüfung sehr kleiner
Prüfkörper zu systematischen Fehlern führt.
Zusätzlich wurde die Reindichte des Materials ρrein mittels Pyknometrie (AccuPyc 1350,
Micromeritics) bestimmt, um auch die Gesamtporosität Φgesamt und die geschlossene Porosität
Φgeschlossen zu bestimmen:
Φgesamt in % =
ρto · ρroh
ρgesamt
· 100 % (3.19)
Φgeschlossen in % = Φgesamt − Φoffen (3.20)
Ausgewählte Al2O3-C-Proben wurden nach der Prüfung mittels Quecksilberdruckporosi-
metrie untersucht, um Porosität, Porendurchmesser und Dichte zu ermitteln. Bei diesen Mes-




Die Härte wurde nur an Proben aus feinkörnigem Al2O3-C bestimmt. Dabei kam das Verfah-
ren nach Vickers mit einer vierseitigen Pyramide zum Einsatz. In sämtlichen Härteprüfungen
wurde eine Prüfkraft von 2 kp (19,6N) aufgebracht. Die Härteeindrücke wurden mit Hilfe eines
digitalen Mikroskops (VHX-600D, Keyence, Osake, Japan) ausgewertet. Dabei wurde die Pro-
benbeleuchtung zur Verbesserung des Diagonalkontrasts für die Messung je einmal oberhalb
und einmal neben der Probe positioniert. Die Bestimmung der Härte des Ausgangszustands
erfolgte anhand von 16 Eindrücken, die in einem 4 ·4-Raster mit Abständen von jeweils 1mm
angeordnet waren. Bei der heiß-gepressten Probe (s. Kap.5.4) wurde die Härte über die kom-
plette Höhe auf einem Längsschliff der Probe bestimmt. Dabei wurden Härteeindrücke in drei
Reihen versetzt mit einem Abstand von 1mm gesetzt.
3.3.4 Dynamischer E-Modul
Zur Charakterisierung des Ausgangszustandes wurden Biegeproben (25 · 25 · 145mm3) aller
Materialien hinsichtlich ihrer dynamischen Eigenschaften mit einem Ultraschall-Messsystem
(UKS-D, GEOTRON-Elektronik, Rolf Krompholz, Pirna) untersucht. Das Gerät erzeugt
einen Schallimpuls, der durch die Probe geleitet wird und auf der gegenüberliegenden Stirn-
fläche der Probe über einen Sensor aufgezeichnet wird. Die Auswertung des Signals erfolg-
te hinsichtlich der Poissonkonstante ν und des dynamischen E-Moduls Edyn [289, 309]. Die
Berechnungen des dynamischen E-Moduls erfolgte dabei mit der Rohdichte, die mit dem Ar-
chimedischen Prinzip bestimmt wurde (ρroh,MgO-C = 3,02 g/cm3, ρroh,Al2O3-C = 1,89 g/cm3,
ρroh,Graphit-C = 1,80 g/cm3).
Neben Biegeproben wurden auch Druckproben mit beiden Verfahren untersucht. Die Er-
gebnisse zeigten deutliche Abweichungen von denen der Biegeproben und wiesen große Streu-
bereiche auf. Die Ursache dafür lag in der ungeeigneten Probengeometrie. Die Probenlängen
lagen deutlich unterhalb der Wellenlänge der Schallwellen† und das Verhältnis zwischen Pro-
benhöhe zu Probendurchmesser war zu klein.
†Die Wellenlänge berechnet sich aus dem Quotienten der Schallgeschwindigkeit (1000 − 5000m/s und der
Frequenz (20− 30 kHz) und lag zwischen 250− 33mm.
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4 Methodische Erkenntnisse und
Voruntersuchungen
Im folgenden Kapitel werden einige methodische Erkenntnisse präsentiert. Kap. 4.1 behan-
delt dabei den Komplex der Temperaturmessung bzw. die Ausprägung der Temperatur in
den Proben bei induktiver Erwärmung. Die Erkenntnisse, die sich aus der Überarbeitung
des Dehnungsmesssystems ergaben, werden in Kap. 4.2 dargelegt. Darüber hinaus werden in
Kap. 4.3 methodische Ergebnisse zu den Zugversuchen vorgestellt. Kap. 4.4 beschreibt metho-
dische Erkenntnisse der bruchmechanischen Versuche. Dabei werden die Kerbeinbringung, die
Überprüfung der Messgenauigkeit des optischen Messsystems und die Bestimmung der Riss-
längenfunktion thematisiert. Der letzte Abschnitt stellt die Ergebnisse von Referenzversuchen
an Graphit dar.
4.1 Temperaturmessung und -verteilung
Die Messung der Temperatur ist eine komplexe Angelegenheit und birgt viele Möglichkei-
ten für Fehler, Störungen und Abweichungen. Dies gilt im Speziellen in Kaltkammeröfen
mit induktiven Heizungen, in denen sich inhomogene Temperaturfelder ausbilden. Im Folgen-
den werden die Ergebnisse der Experimente zur Temperaturmessung mit Thermoelementen,
Pyrometern und thermographischen Kameras zusammengefasst. Dabei werden die Vor- und
Nachteile von Thermoelementen und Pyrometern diskutiert (Kap. 4.1.1), der Einfluss des
Emissionskoeffizienten und Auswirkungen von HT-Beschichtungen auf die Messung erörtert
(Kap. 4.1.2) und die Temperaturverteilungen in den Proben in den einzelnen Versuchsauf-
bauten dargestellt und erläutert (Kap. 4.1.3).
4.1.1 Temperaturmessung mittels Thermoelement und Pyrometer
Im Rahmen dieser Arbeit kamen für die Messung der Temperatur der Proben Thermoele-
mente und Pyrometer zum Einsatz. Bei der Verwendung der Thermoelemente ergaben sich
diverse Probleme. Thermoelemente des verwendeten Typs S sind sehr teuer, nicht beständig
gegenüber Kohlenstoff und werden von Metallen, wie z. B. Magnesium, teilweise angegriffen.
Darüber hinaus besitzen sie im Vergleich zu Pyrometern eine geringere Sensitivität gegenüber
der Temperatur. Das größte Problem ergab sich allerdings aus dem notwendigen Kontakt zum
Prüfkörper. Da die Temperatur im verwendeten Kaltkammerofen nicht homogen war, muss-
te das Thermoelement direkt am Prüfkörper angebracht werden, um dessen Temperatur zu
messen. Ein Anschweißen des Thermoelements an kohlenstoffgebundene Werkstoffe war nicht
möglich. Die einzige Möglichkeit der zuverlässigen Kontaktierung war daher die Einführung
des Thermoelements in eine Bohrung innerhalb der Probe. Dabei zeigte sich in den Versuchen,
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dass derartige Bohrungen zu Inhomogenitäten und Veränderungen im Temperaturfeld führ-
ten. Zusätzlich kam es durch derartige Bohrungen zu einer Vorschädigung der Probe. Darüber
hinaus wurde in einigen Versuchen festgestellt, dass die induktive Heizung bei ungünstiger
Ausrichtung des Thermoelements Ströme in den Schenkeln induzierte und dadurch die Mes-
sung verfälschte. Auf Grund der genannten Probleme erfolgte die Regelung der Temperatur
in den mechanischen HT-Versuchen ausschließlich über Pyrometer. [40, S. 60− 69]
4.1.2 Emissionskoeffizient und Probenbeschichtung
Um eine exakte Bestimmung der Temperatur mittels berührungsloser Messung über ein Py-
rometer zu ermöglichen, müssen einige Bedingungen erfüllt sein. Zum einen ist die Kenntnis
des Emissionskoeffizienten von elementarer Bedeutung. Darüber hinaus können verschiedene
weitere Faktoren die Messung beeinflussen. Der Erörterung dieser Faktoren sowie des Emis-
sionskoeffizienten ist das folgende Kapitel gewidmet.
Der Emissionskoeffizient beschreibt das Strahlungsverhalten eines Materials, s. Kap. 2.4.12.
Im Rahmen dieser Arbeit wurden drei Werkstoffe untersucht. Der Emissionskoeffizient des
Al2O3-C konnte der Literatur nicht entnommen werden und wurde daher extern vom ZAE
Bayern bestimmt. Die Ergebnisse sind im Anhang in Form von Diagrammen des Emissionsko-
effizienten in Abhängigkeit von der Wellenlänge bei verschiedenen Temperaturen in Abb. A.3
und A.4 dargestellt. Es zeigte sich, dass der Emissionskoeffizient im Bereich zwischen RT
und 1200 °C im Wellenlängenbereich von 0,5− 6 µm annähernd konstant bei 0,92− 0,94 lag.
Für die Temperaturmessung mittels Pyrometer wurde daher ein Emissionskoeffizient von 0,93
angenommen.
Auch für MgO-C konnte der Literatur kein Wert für den Emissionskoeffizient entnommen
werden. In anfänglichen Versuchen wurde daher der Emissionskoeffizient von Al2O3-C von
0,93 für die Temperaturmessung an MgO-C übernommen. Dies führte zu Schwankungen in
den Ergebnissen der HT-Versuche, s. Abb. 5.19. Diese Schwankungen können durch Fehler in
der Temperaturmessung erklärt werden. Das eingesetzte MgO-C bestand aus den Bestandtei-
len MgO und Kohlenstoff (Graphit und Binder). Die Emissionskoeffizienten dieser Materialien
divergieren stark und liegen bei 0,92 für Graphit [303, S. 167] und 0,4 − 0,7 für MgO [288].
Der Durchmesser des Pyrometermessflecks (dPyro ≈ 1,1 mm) lag im Bereich der maximalen
Korngröße des Magnesiumoxids (dmax ≈ 2 mm). Dadurch variierte der Anteil der Gefüge-
bestandteile im Messfleck stark, was zu großen Fehlern bei der Temperaturmessung führte.
Aus diesem Grund wurden Proben für spätere Versuche mit einem Graphit-Spray besprüht.
Der Effekt der Beschichtung ist in Abb. 4.1 dargestellt. Abgebildet sind jeweils die Histo-
gramme der Temperaturverteilung einer Biegeprobe zwischen den oberen Auflagern. Für die
Messungen wurde die in Kap. 3.2.9 beschriebene Thermokamera verwendet.
Bei MgO-C-Proben ohne Graphit-Schicht registrierte die Thermokamera Temperaturun-
terschiede von bis zu 200K über der Probe (a). Die Verteilung war sehr breit und somit stark
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Abb. 4.1: Histogramme der Temperaturverteilung in Biegeproben für unbeschichtetes MgO-C
(a), mit Graphit besprühtes MgO-C (b) und unbeschichtetes Al2O3-C (c) zwischen
den oberen Auflagern.
inhomogen. Es muss beachtet werden, dass die reale Temperatur nicht in diesem Maße streute,
sondern diese Abweichungen durch die unterschiedlichen Emissionskoeffizienten des MgO-C
zustande kamen. Durch die Graphit-Beschichtung wurde die gemessene Temperaturverteilung
deutlich enger (b), die Standardabweichung sank von 33K auf 18K. Der Einfluss des Gefü-
ges auf die Temperaturmessung wurde dadurch stark verringert. Als Folge dieser Ergebnisse
wurden alle folgenden HT-Versuche an MgO-C mit Graphitbeschichtung durchgeführt. Als
Emissionskoeffizient wurde ebenfalls 0,93 gewählt [303].
Gleichartige Untersuchungen an Al2O3-C (c) zeigten, dass eine Beschichtung mit Gra-
phit hier nicht nötig war. Die Gefügebestandteile waren zu klein und damit sowohl in den
Messpunkten der Thermokamera als auch im Pyrometermessfleck immer gleich verteilt. Die
Temperaturverteilung war daher sehr homogen und die Standardabweichung der Temperatur
betrug nur 3K. Es zeigte sich, dass für feinkörnige, homogene Materialien keine Beschichtung
notwendig ist, sofern der Emissionskoeffizient im genutzten Wellenlängen- und Temperatur-
bereich bekannt ist und die Oberfläche über die Versuchsdauer stabil bleibt.
Aus dem Schrifttum ließen sich weitere Schlussfolgerungen für die Temperaturmessung mit-
tels Pyrometer schlussfolgern. Zum einen sollte der Arbeitsbereich des Pyrometers bei kleinen
Wellenlängen im Bereich naher Infrarotstrahlung (NIR, λ =0,78− 3 µm) liegen. Dies führt zu
einem verringerten Einfluss des Emissionskoeffizienten auf die Messtemperatur und größeren
Temperaturmessbereichen. Allerdings steigt der Fehler durch Tageslichteinflüsse, welche in
abgeschlossenen Kammern und bei sehr hohen Temperaturen allerdings nicht ins Gewicht fal-
len. Für ein Pyrometer, welches in einem Wellenlängenbereich von 0,7−1,7 µm∗ arbeitet, führt
ein um 1% falsch eingestellter Emissionskoeffizient zu einem Fehler von 2− 3K bei 1500 °C.
Für den Wellenlängenbereich 8−14 µm† führt der gleiche Fehler im Emissionskoeffizienten zu
einer Temperaturüberschätzung von bis zu 12K [288, S. 12].
∗In diesem Wellenlängenbereich arbeiten die in dieser Arbeit verwendeten Pyrometer, s. Kap. 3.2.1 und
3.2.2.
†In diesem Wellenlängenbereich arbeitet die in dieser Arbeit verwendete Thermokamera, s. Kap. 3.2.9.
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Darüber hinaus ist die Kenntnis der Umgebungstemperatur elementar für die berührungs-
lose Temperaturmessung. Ist die Umgebung der Probe kalt, so erfolgt die Temperaturbestim-
mung mit dem Emissionskoeffizienten des Materials. Bei einer wärmeren Umgebung, muss
der Emissionskoeffizient korrigiert werden. Entspricht die Umgebungstemperatur der Pro-
bentemperatur, entspricht der effektive Emissionskoeffizient eff = 1. Um den Einfluss dieses
Fehlers zu minimieren sollte versucht werden, mit hohen Emissionskoeffizienten zu arbeiten.
Beschichtungen sollten also ähnlich Schwarzen Strahlern ein  ≈ 1 haben. [286, 288]
4.1.3 Temperaturverteilung
Neben lokalen der Verteilung der (scheinbaren) Probentemperatur durch unterschiedliche Ge-
fügebestandteile können auch Temperaturgradienten in den Proben zu Fehlern bei der Ver-
suchsauswertung führen. Eine homogene Temperaturverteilung im relevanten Messbereich der
Probe ist für die Versuche elementar. Daher wurden für Druck- und Biegeversuche an allen
drei Werkstoffen Thermographiemessungen durchgeführt, um den Temperaturverlauf in den
Proben zu dokumentieren und gegebenenfalls zu optimieren. Im Folgenden werden die Er-
gebnisse der Messungen bei 900 °C für die unterschiedlichen Aufbauten dargestellt. An der
servohydraulischen Prüfmaschine, mit der Versuche mit Zugkräften durchgeführt wurden,
war eine Untersuchung der Temperaturverteilung mit Thermographie nicht möglich, aller-
dings zeigte eine optische Auswertung der Glühfarben keine Indizien für eine inhomogene
Temperaturverteilung im Messbereich.
Temperaturverteilung in den Druckversuchen
Die Ergebnisse der Thermographiemessung an MgO-C-Druckproben sind in Abb. 4.2 dar-
gestellt. Es zeigte sich, dass die Durchmesser der Suszeptoren einen großen Einfluss auf die
Temperaturverteilung in der Probe hatten. Mit der ursprünglichen Suszeptorenkombinati-
on (o30 mm/u30 mm) stellte sich ein sehr inhomogenes Temperaturfeld in den MgO-C-Probe
ein (a). Zwischen den einzelnen Messfeldern (T1−5) herrschten Temperaturunterschiede von
über 100K. Aus diesem Grund wurden die Durchmesser der oberen und unteren Suszeptoren
im Bereich zwischen 30 − 40mm variiert, um die Ränder der Proben stärker zu erwärmen.
Die Temperaturverteilung mit den geringsten Gradienten wurde bei einem oberen Suszeptor-
durchmesser von 37mm und einem unteren Suszeptordurchmesser von 40mm gemessen. Für
diesen Versuchsaufbau konnte der Temperaturunterschied zwischen den einzelnen Messfeldern
auf unter 26K gesenkt werden (b). Prinzipiell zeigte sich, dass größere Suszeptordurchmesser
zu höheren Temperaturen im Randbereich der Proben führten. Es ist davon auszugehen, dass
die Suszeptoren ebenfalls eine höhere Temperatur aufwiesen. Diese Vermutung ist schlüssig,
da die eingebrachte Leistung P über Gl. 2.15 proportional zum Durchmesser d des einkoppeln-
den Mediums ist. Die Temperaturunterschiede zwischen dem mittleren Temperaturfeld (T3)
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und dem oberen und unteren Messfeld (T1/5) sind für die getesteten Suszeptordurchmesser
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Abb. 4.2: Thermogramme der MgO-C-Druckproben für die ursprüngliche (o30mm/u30mm - a) und
optimierte Suszeptorenkombination (o37mm/u40mm - b).
Die thermographischen Untersuchungen an Al2O3-C und Graphit zeigten, dass mit der
ursprünglichen Suszeptorenkombination (o30 mm/u30 mm) eine gute Temperaturverteilung er-
reicht wurde, s. Abb. 4.3. Die maximalen Temperaturunterschiede lagen bei 15K für Al2O3-C
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Abb. 4.3: Thermogramme der Druckzylinder aus Al2O3-C (a) und Graphit (b) für die Suszepto-
renkombination o30/u30.
In den thermographischen Messungen zeigte sich darüber hinaus, dass der Durchmesser
der Proben einen starken Einfluss auf die Verteilung der Temperatur in der Probe hatte.
Beim Al2O3-C führten Probendurchmesser von ca. 23mm zu homogenen Temperaturfeldern.
Dickere Proben mit Durchmessern von ca. 25mm wiesen ein deutliches Maximum der Pro-
bentemperatur in der Probenmitte (bei T3) auf, s. auch Kap. 5.4.
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Temperaturverteilung in den Biegeversuchen
Thermographische Untersuchungen wurden auch an Biegeproben durchgeführt. Dabei lag der
Fokus der Untersuchungen auf der Temperaturverteilung im Probenbereich, in dem sich im
Versuch das maximale Biegemoment einstellte. Dieser Bereich befand sich zwischen den oberen































Abb. 4.4: Temperaturverteilung in den Biegeproben (oben) inklusive Thermogramm (unten) für
MgO-C (a), Al2O3-C (b) und Graphit (c). Die gepunkteten Linien markieren die Pro-
benmitte (grau) bzw. die Position der oberen Auflager (schwarz).
Es zeigte sich, dass alle drei Untersuchungswerkstoffe im Bereich zwischen den oberen Auf-
lagern (schwarz-gepunktete Linie) eine vergleichsweise homogene Temperaturverteilung besa-
ßen. Im Falle von MgO-C waren noch Ausschläge zu erkennen, die von den unterschiedlichen
Gefügebestandteilen rührten, obwohl die Probe mit Graphit beschichtet war. Die Differenz
zwischen Maximal- und Minimaltemperatur betrug 50K. Eine übergeordnete Tendenz war
allerdings nicht zu erkennen. Für Al2O3-C betrug die Temperaturdifferenz 20K. Die Probe
war in der Mitte um ca. 15K kälter als unter dem rechten Auflager, was als unkritisch zu
betrachten ist. Die Graphit-Probe wies einen maximalen Temperaturunterschied von 29K
auf. Der Unterschied zwischen Probenmitte und den Auflagern betrug 22K.
4.2 Dehnungsmessung
Im Zuge der Untersuchungen wurden Hochtemperaturversuche an zwei Prüfmaschinen durch-
geführt, s. Kap. 3.2. Die Prüfmaschinen unterschieden sich grundsätzlich durch die Art der
Dehnungsmessung. Bei Druck- und Biegeversuchen wurde die Dehnung über eine Referenz-
messung mit drei Al2O3-Taststäben gemessen. In den Druckversuchen ergaben sich dadurch
Fehler bei der Dehnungsmessung.
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Im ursprünglichen Prüfaufbau der Druckversuche (s. Abb. 3.7a) waren neben der Probe
auch Suszeptoren und weitere Prüfelemente in der Messung inbegriffen. Diese Art der Mes-
sung führte zu mehreren Fehlern. Zum einen wurde die tatsächliche Dehnung überschätzt, da
neben Längenänderungen in der Probe auch Veränderungen in und zwischen den restlichen
Prüfkomponenten gemessen wurden. Dies führte z. B. zum Unterschätzen der Probensteifig-
keit und zu verstärktem Einlaufverhalten (s. Abb. 5.3a und Abb. 5.12a) in den Versuchen.
Zum anderen wurden die Taststäbe während der Versuche unterschiedlich stark erwärmt. Be-
sonders die äußeren Taststäbe erwärmten sich während des Versuchs fortlaufend, ohne einen
stationären Wärmezustand zu erreichen. Dies führte zu einer scheinbaren Zunahme der Pro-
bendehnung. Dieser Effekt wird in Abb. 4.5 deutlich. Dargestellt sind die Enddehnungen von
Kriechversuchen, gemessen mit dem HT-Dehnungsmesssystem εmachine-end und nach dem Ver-
such mit einem Messschieber εreal-end. Zusätzlich ist deren Differenz ∆ε dargestellt. ∆ε war
für alle Versuche positiv, die reale Dehnung wurde also vom HT-Extensometer überschätzt.
































Abb. 4.5: Ergebnisse der Kriechversuche als Mittelwerte mit Probenanzahl: Enddehnung, gemes-
sen mit dem HT-Dehnungsmesssystem der Prüfmaschine "machine-end, Enddehnung,
gemessen mittels Messschieber nach dem Test "real-end sowie deren Differenz ∆".
Um die Genauigkeit des Messsystems zu verbessern, wurden einige Komponenten des Ver-
suchsaufbaus für Druckversuche wie in Kap. 3.2.4 beschrieben überarbeitet. Dabei wurde
versucht, möglichst wenige Teile des Prüfaufbaus in die Dehnungsmessung einzubeziehen,
s. Abb. 3.7b. Die Referenztaster stießen im neuen Aufbau an einen Al2O3-Stab, der durch
eine Bohrung im oberen Suszeptor gesteckt wurde. Der mittlere Messtaster endete in ei-
nem Sackloch des unteren Suszeptors. Die Ausgangsmesslänge wurde so von ca. 92mm auf
ca. 30mm verringert.
Zur Überprüfung der Verbesserung des Dehnungsmesssystems wurden Kriechversuche mit
dem neuen und dem alten Dehnungsmesssystem durchgeführt. Dabei wurde die Differenz ∆ε
zwischen der tatsächlichen Dehnung nach dem Versuch εreal−end, gemessen mittels Messschie-
ber, und der während der Prüfung gemessenen Dehnung εmachine−end ausgewertet. Betrug die
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mittlere Abweichung aller Versuche beim alten System ∆ε¯alt noch 0,11mm (ca. 0,44%), so
konnte diese Differenz mit dem neuen Dehnungsmesssystem ∆ε¯neu auf 0,04mm (ca. 0,16%)
gesenkt werden. Die Fehler des alten und neuen Dehnungsmesssystems waren zwar in ih-
rem Betrag gering, da keramische Werkstoffe aber oft nur geringe Bruchdehnungen aufweisen
wirkten sie sich dennoch auf die Ergebnisse aus.
In den Versuchen zeigte sich, dass der Fehler in quasi-statischen Tests vernachlässigbar war
und nur in statischen Tests zu relevanten Abweichungen führte. Daher wurden in Kriech-
versuchen längere Homogenisierungszeiten vor dem Versuch eingeführt. Zusätzlich wurden
sämtliche Kriechkurven, die mit dem alten Dehnungsmesssystem durchgeführt wurden, über
Gl. 4.1 korrigiert. Dabei wurde die Kriechdehnung in jedem Datenpunkt mit dem Verhältnis
aus realer und scheinbarer Enddehnung multipliziert:
ε(t) = εmachine(t) · εreal−end
εmachine−end
(4.1)
Für die Versuche mit Zugkräften, die in der servohydraulischen Prüfmaschine durchgeführt
wurden, kam ein Ansetzaufnehmer mit Al2O3-Messtastern zum Einsatz, s. Abb. 3.14 Â.
Diese Art der Dehnungsmessung führte zu einer deutlich genaueren Dehnungsmessung, da sich
keine weiteren Prüfkomponenten zwischen den Messschneiden befanden. Eine Unterschätzung
des E-Moduls, die Verfälschung der Messung durch Ausdehnung der Al2O3-Messtaster und
Messfehler durch das Maschinen-Einlaufverhalten konnten so effektiv unterbunden werden.
Die Messung der Dehnung über einen Ansetzaufnehmer ist daher zu bevorzugen, wenn es der
Prüfaufbau zulässt.
4.3 Zugversuche an Keramiken
Die Prüfung keramischer Werkstoffe mit Zugbelastung ist mit besonderen Herausforderungen
verknüpft. In der Literatur sind daher viele alternative Prüfmethoden bekannt, s. Kap. 2.4.3.
Das folgende Kapitel ist der methodischen Ausarbeitung der Zugversuche gewidmet, die in
dieser Arbeit durchgeführt wurden.
4.3.1 Übertragung von Zugkräften
Keramiken können nicht wie metallische Proben für Zugversuche gefertigt werden. Weder das
Einbringen von Schulterköpfen, Kegelköpfen oder Gewinden ist praktikabel. Des Weiteren
können Keramiken oft nicht ausreichend über Spannzeuge fixiert werden, ohne spröde zu bre-
chen. Für die Durchführung von Zugversuchen wurden daher Adapter entwickelt, welche mit
Hilfe eines Hochtemperaturklebers (Ceramabond 569, Kager, Dietzenbach) mit den Proben
verbunden wurden, s. Abb. 4.6a.
85




















Abb. 4.6: Adapter für Zugversuchsproben aus Keramik (a) und Spannungs-Dehnungs-Diagramm
von gehärtetem, unverkoktem MgO-C (b).
Um zu gewährleisten, dass die Klebeverbindung die im Versuch auftretenden Kräfte über-
tragen kann, wurden Vorversuche an unverkoktem MgO-C durchgeführt. Im gehärteten, un-
verkokten Zustand weisen kohlenstoffgebundenen Feuerfestwerkstoffe eine deutliche höhere
Festigkeit auf. Die Versuche zeigten, dass mit den Adaptern Kräfte über 2,5 kN übertragen
werden konnten, s. Abb. 4.6b. In beiden Versuchen versagten die Proben durch Bruch des
MgO-C innerhalb der Messlänge, die Klebeverbindung zwischen Adapter und Probe konnte
jeweils größere Kräfte übertragen. Die entwickelte Verbindung war somit für die Prüfung von
verkokten Proben geeignet.
4.3.2 Axialität in Zugversuchen
Bei der Herstellung von Zugproben muss auf ein hohes Maß an Axialität geachtet werden.
Spröde Keramiken sind nicht in der Lage, Spannungsüberhöhungen durch lokale plastische
Deformation abzubauen. Selbst kleine Anteile von Biegekräften, die aus einer Nichtaxialität
der Proben resultieren, können daher zu einer deutlichen Reduktion der Zugfestigkeit führen.
Für die Fertigung der Proben wurden daher eine spezielle Lehre entwickelt, s. Abb. 4.7a. Mit
Hilfe der Lehre wurden die Proben in den Adaptern ausgerichtet. Auch beim Aushärten des
keramischen Klebers befanden sich die Proben in der Lehre.
Um die Axialität der Proben und des Versuchsaufbaus zu überprüfen, wurde eine Probe
mit 4 DMS instrumentiert und getestet, s. Kap. 3.2.7. Entsprechende Versuche sind in der Li-
teratur [18, 259] etabliert. Die resultierenden Spannungs-Dehnungs-Kurven sind in Abb. 4.7b
dargestellt. Das Extensometer und der DMS (0 °) an der gleichen Seite wiesen eine sehr gute
Übereinstimmung auf und zeigten einen nahezu identischen Verlauf. Darüber hinaus war er-
sichtlich, dass anfänglich keine Biegedehnungen gemessen werden konnten. Alle DMS maßen
im Rahmen der Streuungen ähnliche Dehnungen. Erst bei ca. 75% der Maximalkraft kam es






























Abb. 4.7: Linearführung für das Einkleben von Zugversuchsproben in Adapter (a) und Spannungs-
Dehnungs-Kurven eines Zugversuchs an MgO-C mit Dehnungsextensometer und DMS
(b).
weiligen Seiten zeigte. Mit dem Versuch konnte somit nachgewiesen werden, dass die Axialität
im Versuchsaufbau und in der Probenfertigung ausreichend gewährleistet war.
4.4 Bruchmechanische Versuche
Das nachfolgende Kapitel beschreibt die methodischen Erkenntnisse der bruchmechanischen
Versuche. Dabei werden Aspekte der Probenpräparation, die Eignung und Genauigkeit des
optischen Messsystems zu Bestimmung der Kerbaufweitung sowie Verfahren zur indirekten
Bestimmung der Risslänge während des Versuchs beschrieben.
4.4.1 Kerbeinbringung
Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine Methodik für das Einkerben von kohlenstoffhaltigen
Proben erarbeitet. Die Proben wurden erst mit Hilfe eines Hartmetallsägeblattes eingesägt.
Anschließend wurden die Proben maschinell gehont, s. Kap. 3.2.5. Dabei stellten sich nach
unterschiedlichen Zeiten unterschiedliche Kerbtiefen ein, s. Abb. 4.8. Für alle getesteten Werk-
stoffe zeigte sich, dass innerhalb von 30− 120min ein ausreichend tiefer Kerb erzeugt werden
konnte. Proben, die den Anforderungen an die Kerbtiefe und den Kerbgrunddurchmesser nach
dem ersten Honen nicht genügten, wurden erneut gehont, bis alle notwendigen Kriterien er-
füllt waren. So wurde für alle Proben gewährleistet, dass die zusätzliche Kerbtiefe die Breite
des Ausgangskerbs übertraf und der Durchmesser des Kerbgrundes 50 µm nicht überschritt.
4.4.2 Überprüfung des optischen Messsystems
Vor den eigentlichen bruchmechanischen Tests wurde mit Hilfe einiger Versuche die verwende-
te Methodik validiert. Dazu wurde überprüft, ob sich das verwendete System zur Messung der
Kerbaufweitung eignete. Zur Überprüfung des optischen Messsystems wurde eine ungekerb-
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a) b) c) d)
1 mm
Abb. 4.8: Entwicklung der Kerbspitze einer MgO-C-Probe vor dem Honen (a) bzw. nach 5min
(b), 15min (c) und 30min (d).
te Probe aus Al2O3-C mit Al2O3-Blöcken appliziert und im Vierpunktbiegeaufbau belastet.
Neben den Abständen der Blöcke vinnen wurde die Durchbiegung mit Hilfe des Hochtempera-
turdehnungsmesssystems gemessen. Aus den Daten der Prüfmaschine (Kraft F , Durchbiegung
δ) wurde über Gl. 3.9 der E-Modul E im Bereich zwischen 200− 1000N berechnet. Aus dem
E-Modul, der Höhe h und Breite b der Probe und deren Flächenträgheitsmoment IB sowie
den Auflagerabständen xa−i (Abstand zwischen äußerem und innerem Auflager, 31,25mm)
und xau (Abstand der äußeren Auflager, 125mm) wurde die Biegelinie in Abhängigkeit der












Abb. 4.9: Schematische Darstellung einer Biegeprobe im Ausgangszustand (a), unter Last
(Durchbiegung übertrieben dargestellt, b und c) mit Biegelinie (schwarz gestrichelt).
c) stellt eine Vergrößerung des Teilbereichs aus b) dar.


















, 0 ≤ z ≤ xa-i (4.2)


















,xa-i ≤ z ≤ 12xau (4.3)
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Aus dem Anstieg der Biegelinie
q(z,F ) = ∆w∆z (4.4)
wurde über
∆vinnen = 2 · tan q(z,F ) · j (4.5)
die Aufweitung an den Al2O3-Blöcken berechnet. Dabei entsprach j dem Abstand zwischen
Biegelinie und der Messzeile des optischen Messsystems, s. Abb. 4.9a.
Die berechneten Werte für vinnen konnten mit den Messwerten des optischen Messsystems
verglichen werden. Die Ergebnisse sind in Abb. 4.10 als Aufweitung zwischen den Blöcken
∆vinnen über der Probendurchbiegung δ dargestellt. Zwischen den Berechnungen (gestrichel-
te Linien) und den Messwerten (durchgezogene Linien) bestanden große Unterschiede. An
der Innenkante der Blöcke wurde eine größere Aufweitung als erwartet registriert, an der
Außenkante wurde die Aufweitung unterschätzt. Diese Abweichungen lassen sich durch die
große Steifigkeit der Al2O3-Blöcke erklären. Die Biegelinie war gekrümmt (s. Abb. 4.9b). Die-
se Krümmung konnte nicht auf die Al2O3-Blöcke übertragen werden, s. Abb. 4.9c. Dadurch
unterschieden sich die berechneten Werte von den Messergebnissen. Vergleicht man die Mess-
werte mit den Daten der Berechnung in der Mitte der Al2O3-Blöcke, ergibt sich hingegen eine
sehr hohe Übereinstimmung. Das beweist, dass das optische Messsystem ausreichend sensibel





























Abb. 4.10: Aufweitung der Abstände der Blöcke über Durchbiegung für berechnete Werte (ge-
punktet) und Messwerte (durchgezogen).
Für bruchmechanische Versuche musste beachtet werden, dass die Biegelinie gekerbter Pro-
ben deutlich abwich. Die Kräfte und damit auch die Durchbiegung gekerbter Proben waren
geringer. Darüber hinaus wurde der Großteil der Aufweitung zwischen den Blöcken durch Auf-
weitung im Kerb generiert. Die oben diskutierte und in Abb. 4.10c dargestellte Problematik
spielte daher für bruchmechanische Versuche nur eine untergeordnete Rolle.
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4.4.3 Bestimmung der Risslänge während des Versuchs
Für die bruchmechanischen Versuche wurde eine Methode zur Bestimmung der Risslänge
während des Versuchs entwickelt. Dazu wurde die Risslänge an drei MgO-C-Proben in RT-
Versuchen optisch bestimmt. Zusätzlich wurde die Probensteifigkeit über Teilentlastungen
ermittelt und die Korrelation zwischen Probensteifigkeit und Risslänge berechnet.
Risslängenmessung mittels optischer Mikroskopie und digitaler Bildkorrelation
In einem ersten Schritt wurden gekerbte MgO-C-Proben in drei bruchmechanischen Versu-
chen bei RT mit einem Mikroskop beobachtet, um die Risslänge zu ermitteln. Die optische
Ermittlung der Risslänge gestaltete sich schwierig. Durch die grobkörnige Mikrostruktur war
kein Riss erkennbar, s. Abb. 4.11a. Daher wurden die Mikrostrukturaufnahmen mittels digi-
taler Bildkorrelation ausgewertet. In Abb. 4.11b ist exemplarisch das Ergebnis der digitalen













Abb. 4.11: Aufnahme der Rissspitze einer angerissenen Probe unmittelbar vor der elften Teilent-
lastung und Dehnungsfeld des gleichen Bildes, ausgewertet mittels DIC.
Korrelation zwischen Risslänge und Probensteifigkeit
Da eine in situ-Überwachung des Risses bei HT-Versuchen nicht möglich war, wurde über-
prüft, ob die Risslänge zuverlässig über die Reststeifigkeit der Probe berechnet werden konnte.
Dazu wurden während des Versuchs Teilentlastungen durchgeführt. Die Steifigkeit der Probe












E · b · C (4.8)
a
h
= A0 +A1 · U +A2 · U2 +A3 · U3 +A4 · U4 +A5 · U5 (4.9)
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Dabei war F die Kraft, v die Kerbaufweitung und s der Maschinenweg. Über Gl. 4.8
und 4.9 erfolgte die Bestimmung der relativen Risslänge a/h mit Hilfe des E-Moduls E und
der Probenbreite b. Die Compliance-Koeffizienten A0−n wurden über die Optimierung der
Fehlerquadrate mit Hilfe der von Aramis berechneten Risslängen berechnet.
In der Literatur [107] und den Normen zur bruchmechanischen Prüfung [272, 311] existie-
ren Verfahren zur Bestimmung der Risslänge ohne Teilentlastungen. Diese Verfahren haben
als Grundvoraussetzung, dass die Kerbaufweitung bei vollständiger Entlastung auf null zu-
rückfällt. In den durchgeführten Versuchen wurde ein solches Verhalten nicht festgestellt. Die
Verfahren sind daher für die getesteten Werkstoffe nicht anwendbar. [18, S. 58]
Für die Berechnung wurden die E-Module jeweils angepasst, um die Anfangsrisslänge kor-
rekt einzustellen. Für Probe 1 wurde der in Druckversuchen bestimmte E-Modul von 10,1GPa
eingesetzt. Bei der zweiten und dritten Probe musste für eine korrekte Ausgangslänge ein E-
Modul von 12,7GPa (+26%) und 8,7GPa (−14%) eingesetzt werden. Aus den Messwerten
ergab sich der in Abb. 4.12 abgebildete Verlauf der Risslänge über U . Es zeigte sich, dass ein
Polynom vierten Grades für die mathematische Beschreibung geeignet ist. Für die Ermittlung
der Funktion wurden nur Wertepaare im Bereich a/h ≤ 0,9 ausgewertet.














































Abb. 4.12: Verläufe der relativen Risslänge in Abhängigkeit der Probensteifigkeit mit den empiri-
schen Formeln. Die Berechnung der Steifigkeit erfolgte mit Hilfe der Kerbaufweitung
(a) und dem Maschinenweg (b).
Die Bestimmung der Risslänge aus der Probensteifigkeit konnte bei RT erfolgreich an-
gewandt werden. Bei der Anwendung in Hochtemperatur-Versuchen zeigten sich allerdings
Schwierigkeiten. Durch die Temperaturgradienten innerhalb der Kammer kam es zu einem
ausgeprägten Hitzeflimmern, s. Abb. 5.27a. Dieses Hitzeflimmern führte zu großen Streuun-
gen bei der optischen Messung der Kerbaufweitung. Dies konnte durch Versuche im Vakuum,
bei denen derartige Effekte nicht auftraten, nachgewiesen werden. Die Streuungen, die durch
das Hitzeflimmern verursacht wurden, verhinderten eine ausreichend genaue Bestimmung der
Probensteifigkeit C. Auch die der Bestimmung der Steifigkeit aus dem Maschinenweg war für
HT-Versuche nicht praktikabel. Die fortschreitende Erwärmung des Versuchsaufbaus führ-
te zu thermischen Drift und somit zu Messfehlern. Eine Berechnung der Risslänge aus der
Probensteifigkeit war daher bei hohen Temperaturen nicht möglich.
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4.5 Überprüfung der Messmethodik mit dem Referenzwerkstoff
Graphit ISEM-8
Zur Überprüfung und Validierung der verwendeten Messmethodik wurden einige Versuche
an einem Referenzwerkstoff durchgeführt. Als Referenz diente der Universalgraphit ISEM-8,
welcher auch unter den Bezeichnungen VDI 23−28, Technograph-30, R8510 und CSI50 in der
Literatur geführt wird. In der Industrie wird dieser Werkstoff unter anderem in Formen für
Aluminiumgussteile und als Elektrodenwerkstoff verwendet. Die mechanischen Eigenschaften
des Graphits sind in Tab. 4.1 dargestellt. [312]
Tab. 4.1: Eigenschaften des Referenzwerkstoffes ISEM-8 [312].
Kennwert Rohdichte Härte MOR CCS Zugfestigkeit E-Modul CTE
g/cm3 HSD MPa MPa MPa GPa 10−6/K
ISEM-8 1,78 63 52 106 34 10,1 5,6
Die Mikrostruktur des Graphits bestand aus einer kohlenstoffhaltigen Matrix (M), in der
sich homogen verteilte Poren (P) mit einer Größe bis zu 30 µm befanden, s. Abb. 4.13. Zu-







Abb. 4.13: Mikrostruktur des Graphits: REM-Aufnahmen im SE Kontrast bei unterschiedlichen
Vergrößerungen. Legende: P - Poren, B - Bindemittel, M - Matrix.
Drei Graphitproben wurden zur Charakterisierung analog den kohlenstoffgebundenen FFW
mit dem Ultraschallimpulsverfahren untersucht. Die Messungen ergaben einen dynamischen
E-Modul von 12,5 ± 0,2GPa bei einer Poissonkonstante von 0,10 ± 0,04. Diese Ergebnisse
stimmten mit ausreichender Genauigkeit mit den Herstellerangaben für ISEM-8 (s. Tab. 4.1)
und Veröffentlichungen für Graphit (µ = 0,07− 0,22) [37] überein.
Zur Validierung der verwendeten Versuchsmethoden wurden mechanische Versuche an Gra-
phit durchgeführt. Die Ergebnisse der Druckversuche sind in Abb. 4.14 dargestellt. Nach an-
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fänglichem Einlaufverhalten mit zunehmenden Anstieg zeigte das Material linear-elastisches
Verhalten. Bei Entlastung kam es zu viskoplastischen Effekten und einer Öffnung der Hys-
terese zwischen Be- und Entlastungsgeraden, die für Graphit typisch ist [59, 201, 202]. Der
E-Modul, bestimmt an drei Druckproben in Entlastung zwischen 18MPa und 14MPa, lag
























Abb. 4.14: Spannungs-Dehnungs-Kurve von ISEM-8 mit zweimaliger Be- und Entlastung in
Druck.
Abb. 4.15a zeigt Spannungs-Dehnungs-Kurven von Graphit aus Biegeversuchen bei ver-
schiedenen Temperaturen. Die Biegefestigkeit bei RT von 47,3 ± 1,8MPa (2 Proben) deckte
sich mit den Daten aus der Literatur (52MPa, [312]). Mit zunehmender Temperatur stieg die
Festigkeit weiter an, s. Abb. 4.15b. Dabei war auch bei 1500 °C keine Erweichung erkennbar.
Dieses Verhalten mit einer Zunahme der Festigkeit bis über 2000 °C ist typisch für Graphit



















































Abb. 4.15: Spannungs-Durchbiegungs-Kurven (a) und Biegefestigkeit (b) von ISEM-8-Graphit in
Abhängigkeit der Temperatur. Die Biegefestigkeit in (b) wurde als Mittelwert von
zwei Versuchen mit Standardabweichung als Fehlerbalken angegeben.
Die Kraft-Kerbaufweitungs-Kurven von Graphit an Proben mit einer Ausgangsrisslänge
a/h = 0,5 zeigten stabiles Risswachstum bei RT, s. Abb. 4.16a. Proben mit kürzeren An-
fangsrissen (a/h = 0,27) brachen ähnlich zu Biegeversuchen komplett spröde. Bei erhöhten
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Abb. 4.16: Kraft-Kerbaufweitungs-Kurven von Graphit bei RT und 1500 °C (a) und Entwicklung
der Bruchzähigkeit über der Temperatur (b).
Die Auswertung von vier bruchmechanischen RT-Versuchen nach dem K-Konzept ergab
eine Bruchzähigkeit KIc von 1,0± 0,0MPa·m1/2. Diese Werte zeigten eine gute Übereinstim-
mung mit Daten aus der Literatur [220–222], die im Bereich zwischen 0,8 − 1,5MPa·m1/2
liegen. Ähnlich der Festigkeit nahm die Bruchzähigkeit mit steigender Temperatur zu und
lag bei 1500 °C bei 1,4 ± 0,0MPa·m1/2 (2 Proben). Diese Ergebnisse decken sich mit den
Beobachtungen von Sato et al. [220].
Insgesamt zeigten die aufgezeichneten Daten eine gute Übereinstimmung mit dem Schrift-
tum und belegen, dass die verwendete Versuchsapparatur geeignet war, um die mechanischen
Eigenschaften von kohlenstoffhaltigen Werkstoffen bei hohen Temperaturen zu untersuchen.
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Das folgende Kapitel zeigt die Ergebnisse der im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Ver-
suche. Viele der Ergebnisse wurden bereits veröffentlicht [1–12].
5.1 Mikrostrukturbeschreibung der untersuchten FFW
Im folgenden Kapitel werden die untersuchten Werkstoffe hinsichtlich ihrer Mikrostruktur,
ihrer Porosität und ihres Restkohlenstoffgehalts beschrieben.
5.1.1 Mikrostruktur des MgO-C’s
Abb. 5.1 zeigt die Mikrostruktur des untersuchten MgO-C’s in Aufnahmen von REM und
LiMi bei unterschiedlichen Vergrößerungen. Die groben MgO-Körner waren deutlich sichtbar
(„GM“) - sie erschienen im BSE-Modus (a, d) und unter dem Lichtmikroskop (b) hell und im
SE-Modus (c) dunkler. Sie waren umgeben von den feinen Fraktionen des Magnesiumoxids
(„FM“) und dem zugegebenen Graphit („G“). Das feine MgO erschien im BSE-Modus (a, d)
grau, im SE-Modus durch die vielen Kanten (c) deutlich heller und war in lichtmikroskopischen
Aufnahmen (b) durch die starke Zerstreuung des Lichts sehr dunkel. Der Graphit erschien
im REM (a, c, d) auf Grund seiner Morphologie und der kleinen Ordnungszahl schwarz bzw.
sehr dunkel. Da Graphit Licht gut reflektiert war er in lichtmikroskopischen Aufnahmen (b)
hell gefärbt. Durch den geringen Anteil von Graphit (18 vol.-% bzw. 10wt.-%) und Binder
(3,2wt.-%) war keine durchgängige kohlenstoffhaltige Matrix vorhanden.
Das Material wies im verkokten Zustand bereits zahlreiche Risse (R in b, c) auf. Die Risse
hatten mehrere Ursachen. Zum einen kam es beim Pressen des Pulvers zu Prüflingen zum
Bruch der MgO-Partikel (b), da deren Druckfestigkeit teilweise überschritten wurde. Beim
Verkoken entstanden zudem Risse zwischen den MgO-Körnern und der Matrix (c). Dies kann
mit den unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten α der Gefügebestandteile
erklärt werden. MgO (αMgO=13,5 ·10−6K−1) zeigt durch den größeren Ausdehnungskoeffizien-
ten größere thermische Dehnungen und zieht sich beim Abkühlen stärker zusammen als die
kohlenstoffhaltige Matrix (αGraphit=8 ·10−6K−1) [18, S. 10]. Da zwischen den Gefügebestand-
teilen kaum chemische Bindungen herrschen, sondern diese nur mechanisch verklammert sind,
führen diese Dehnungen zum Ablösen des MgO’s von der Matrix.
Neben Rissen enthielten verkokte Proben im Ausgangszustand auch Poren (P, c). Wie in
Kap. 3.1.1 beschrieben, wurde die Maximalkorngröße des MgO’s von 4mm auf 2mm reduziert.
Dadurch stieg die Porosität geringfügig, während die Dichte leicht abnahm, s. Tab. 5.1. Durch
Variation des Dinger-Funk-Exponenten zu n = 0,5 konnte die Porosität wieder leicht gesenkt

























Abb. 5.1: Mikrostruktur des MgO-C’s: Übersichtsaufnahmen, aufgenommen mit Hilfe von REM
im BSE-Modus (a) bzw. Lichtmikroskopie (b) und Detailaufnahmen (REM) im SE- (c)
und BSE-Modus (d). Legende: GM - grobes Magnesiumoxid, FM - feines Magnesiu-
moxid, G - Graphit, P - Poren, R - Risse, V - Verunreinigungen.
offene Porosität von 14,1% und eine Rohdichte von 2,90 g/cm3. Diese Ergebnisse decken sich
mit Daten aus der Literatur (s. Tab. 2.1), liegen aber auf Grund der geringen maximalen
Korngröße dmax des MgO’s bezüglich der Porosität am oberen Ende. Proben, die bei 1400 °C
verkokt wurden, zeigten eine leicht höhere Porosität und eine leicht geringere Dichte.
Tab. 5.1: Physikalische Eigenschaften verschiedener MgO-C-Rezepte.
Rezept Ausgangsrezept neues Rezept überarbeitetes, neues Rezept
Bemerkung dmax=4mm dmax=2mm dmax=2mm, n=0,5
Tcoke in % 1000 °C 1000 °C 1000 °C 1400 °C
Φoffen in % 9,9 14,9 14,1 14,4
Φgesamt in % 12,1 16,3 16,0 16,2
ρroh in g/cm3 2,98 2,84 2,90 2,88
ρrein in g/cm3 3,39 3,38 3,46 3,43
Das MgO wurde vom Hersteller (Refratechnik Steel GmbH) mit einer Reinheit von ca. 97%
angegeben. Daher fanden sich in den MgO-Partikeln immer wieder Verunreinigungen (V, d),
vorwiegend in Form von Kalzium- und Siliziumoxid. Da diese eine höhere Ordnungszahl be-
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sitzen, erschienen sie im BSE-Kontrast hell. Die Verunreinigungen lagen vermehrt an MgO-
Korngrenzen vor. Stichprobenartige Untersuchungen der chemischen Zusammensetzung mit-
tels EDX ergaben ein mittleres Verhältnis von CaO zu Si2O von 1,5. CaO/Si2O-Verhältnisse
zwischen 1 und 2 führen in Feuerfestwerkstoffen auf MgO-Basis oft zur Bildung niedrig-
schmelzender Phasen und verringern so die Feuerfestbeständigkeit [15, S. 252 f]. Ihr Einfluss
in kohlenstoffgebundenem MgO ist allerdings strittig [114].
5.1.2 Mikrostruktur des Al2O3-C’s
Die Mikrostruktur des zweiten Untersuchungswerkstoffes (Al2O3-C) war deutlich feiner. Un-
tersuchungen mittels Lichtmikroskopie lieferten daher keine verwertbaren Bilder. Abb. 5.2
zeigt REM-Aufnahmen im SE-Modus bei verschiedenen Vergrößerungen. Generell war eine
homogene Verteilung aller Gefügebestandteile erkennbar (a). Der Werkstoff besaß auf Grund
des hohen Anteils an Graphit und Carbon Black eine kohlenstoffhaltige Matrix (M, b-d). In
der Matrix befanden sich viele Poren (P, b-d) mit einer Größe bis ca. 20 µm. Sie stellten ne-
ben den ungelösten Carbores P®-Partikeln (C, b-d) die größten Gefügebestandteile dar. Das


















Abb. 5.2: Mikrostruktur des Al2O3-C’s: REM-Aufnahmen im SE Kontrast bei unterschiedlichen
Vergrößerungen. Legende: C - Carbores®, P - Poren, M - Matrix, A - Aluminiumoxid.
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Untersuchungen mittels Quecksilberdruckporosimetrie ergaben eine Gesamtporosität von
34% nach Verkoken bei 1400 °C. Klemm et al. [157] ermittelten an einem ähnlichen Werkstoff
nach Verkokung bei 800 °C einen Restkohlenstoffgehalt von 32%. Nach dem Verkoken wiesen
die Proben eine deutliche Schwindung von 10 vol.-% auf.
5.2 Mechanisches Verhalten bei RT
5.2.1 Mechanisches Verhalten von MgO-C bei RT
Verhalten von MgO-C in quasi-statischen Versuchen bei RT
Das untersuchte MgO-C zeigte in Druckversuchen kaum plastischen Dehnungen, s. Abb. 5.3a.
Zu Beginn kam es bedingt durch Änderungen an den Kontaktflächen zwischen Suszeptor und
Probe zu Einlaufeffekten (dominant bis ca. 5MPa). Zusätzlich wurden mit steigender Last
Poren komprimiert und Risse geschlossen, wodurch die Steifigkeit der Probe anstieg. In der
Folge stieg der Anstieg der Kurve kontinuierlich an, was die Bestimmung des E-Moduls er-
schwerte. Erst kurz vor Erreichen der Druckfestigkeit nahm der Anstieg durch den begin-
nenden Rissfortschritt wieder ab. Bei Entlastung zeigte MgO-C eine breite Hysterese, die
bei Wiederbelastung fast vollständig geschlossen war. Die Abnahme der Hysterese resultierte
aus irreversiblen, mikroplastischen Verformungsprozessen, die nach der ersten Belastung ver-
braucht waren. Das Auftreten einer Hysterese in kohlenstoffgebundenen FFW wurde in der















































Abb. 5.3: Spannungs-Dehnungs-Kurven von MgO-C in Druck (a) und Biegung (b).
Die Spannungs-Dehnungs-Kurven von Biegeversuchen zeigten, dass bereits bei geringen
Biegespannungen Schädigungsmechanismen im Material einsetzten. Das äußerte sich durch
eine kontinuierliche Abnahme des Kurvenanstiegs, s. Abb. 5.3b. Ab der maximalen Spannung
kam es zu stabilem Risswachstum, verbunden mit einer Abnahme der Spannungs-Dehnungs-
Kurve.
Die Auswertung von sieben Zugversuchen (s. Abb. 5.4) zeigte geringe Festigkeiten mit
einem Mittelwert von 0,69MPa und einer Standardabweichung von 0,11MPa. Die Weibull-
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Auswertung ergab einen Erwartungswert für die Zugfestigkeit von 0,63MPa und einen Wei-
bull-Modul von 2,9. Die Bruchdehnung beim Probenversagen lagen in allen Tests unter 0,3%.
Die Spannungs-Dehnungs-Kurven in Zug ähnelten den Ergebnissen der Untersuchung der
Axialität, s. Kap. 4.3.2. Die Schädigung schien dabei immer an einer Seite zu starten. Bei
fortschreitender Belastung wuchs der Riss dann stabil durch die komplette Probe. Dieses
Verhalten erklärt auch die Unterschiede im Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurven. Je
nachdem, ob die Schädigung auf der Seite des Extensometers begann oder nicht, zeigten
die Proben größere oder kleinere Bruchdehnungen. Die gemessenen Verformungen beruhten
daher vorwiegend auf Risswachstum und kaum auf plastischer Deformation. Generell zeigten






















Abb. 5.4: Spannungs-Dehnungs-Kurven von MgO-C unter Zugbelastung (RT).
Die Kennwerte der verschiedenen Belastungsarten sind in Tab. 5.2 zusammengefasst. Die
Festigkeit und der E-Modul aus den Druckversuchen deckten sich mit den Werten der Lite-
ratur (s. Tab. 2.1). Die Kennwerte der Biegeversuche lagen etwas niedriger als die meisten
veröffentlichten Werte. Das kann unter anderem durch die Verwendung eines Vierpunktbiege-
aufbaus, durch die hohe Porosität in Folge der geringeren Maximalkorngröße und durch den
Verzicht auf festigkeitssteigernde Additive erklärt werden. Die E-Module aus den Druckver-
suchen lagen deutlich über denen der Biege- und Zugversuche. Unterschiedliche E-Module für
Druck, Biegung und Zug sind für Keramiken, wenn auch meist in geringerer Ausprägung, be-
kannt. In Druckversuchen konnten die groben Magnesiakörner durch ihre Stützwirkung einen
erheblichen Beitrag zur Steifigkeit liefern. Dieser Beitrag war in Biegeversuchen deutlich re-
duziert und spielte für Zugversuche keine Rolle. Eine weitere Erklärungen für die Höhe der
Abweichungen waren die unterschiedlichen Spannungen, bei denen die E-Module gemessen
wurden und die Tatsache, dass einige Werte in Entlastung, andere in Belastung ermittelt
wurden.
Die Poissonkonstante µ wurde mittels zweier Verfahren bestimmt. Eine mit vier DMS
instrumentierte Probe zeigte bei Entlastung von 20MPa eine Poissonkonstante von 0,48.
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Tab. 5.2: Mechanische Kennwerte quasi-statischer Versuche
von MgO-C in Druck, Biegung und Zug.
Kennwert Druck Biegung Zug
Probenanzahl 8 21 7
Festigkeit in MPa 26,5± 0,3 2,4± 0,2 0,69± 0,11
Bruchdehnung in % – – 0,11
E-Modul in GPa 7,6/11,3* 6,9† 2,8‡
* E-Modul wurde in Belastung/Entlastung zwischen 14 − 18MPa
bestimmt.
† E-Modul wurde in Belastung zwischen 0,3− 0,7MPa bestimmt.
‡ E-Modul wurde in Belastung zwischen 0,2− 0,4MPa bestimmt.
Die Auswertung der REM-Aufnahmen mittels DIC aus dem Versuch mit dem in situ-Zug-
Druck-Modul ergab eine Querkontraktion von ca. 0,55. Diese Werte lagen im Bereich der
Beobachtungen von Hino und Kiyota (µ = 0,42) [117], aber deutlich über den Werten von
Schmitt et al. (µ = 0,16−0,24) [179] für MgO-C, das allerdings nur bei 500 °C verkokt wurde.
Die Messungen der Schallgeschwindigkeit an drei Proben ergaben einen dynamischen E-
Modul von 8,3± 0,7GPa.
Bruchmechanisches Verhalten von MgO-C bei RT
Abb. 5.5 zeigt die Kraft-Kerbaufweitungs-Kurven von MgO-C bei RT. Zu Beginn der Versuche
kam es zu einem linearen Anstieg der Kraft über der Kerbaufweitung. Kurz vor Erreichen der
Maximalkraft flachte die Kurve ab. Anschließend fiel die Kraft kontinuierlich bis zu großen




































Abb. 5.5: Kraft-Kerbaufweitungs-Kurven von MgO-C bei RT (vier Proben, gleiche Versuchspa-
rameter). In (b) sind zusätzlich der Beginn der Rissausbreitung und die Zeitpunkte, an
denen die Aufnahmen für Abb. 5.6 erstellt wurden, markiert.
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Die Versuche von Abb. 5.5 wurden durch mikroskopische Beobachtung des Risswachstums
begleitet. Es zeigte sich, dass der Beginn des Risswachstums mit dem Abknicken der Kraft-
Kerbaufweitungs-Kurve korrelierte und deutlich vor dem Erreichen der Maximalkraft lag,
s. Abb. 5.5b. Bei Erreichen der Maximalkraft betrug die Risslänge im Schnitt bereits ca. 5mm.
Fünf RT-Versuche an MgO-C wurden mit Hilfe des K-Konzepts und hinsichtlich der Bruch-
arbeit γwof ausgewertet. Die mittlere Bruchzähigkeit KIc lag bei 0,19 ± 0,03MPa·m1/2, die
mittlere Brucharbeit bei 71,5± 13,9N/m.
Die bruchmechanischen Versuche wurden neben dem K-Konzept und der Bruchenergie auch
hinsichtlich ihrer Biegefestigkeit ausgewertet. Dabei wurde wie in Gl 3.16 beschrieben nur die
Querschnittsfläche des Restligaments (A = b · (h− a)) für die Berechnung berücksichtigt. Die
Ergebnisse zeigten, dass die Biegefestigkeit gekerbter Balken mit 2,3 ± 0,4MPa mit denen
ungekerbter Balken (MOR = 2,4MPa) übereinstimmten. Das Material zeigte demnach kaum
Empfindlichkeit gegenüber Kerben.
Mikrostrukturentwicklung von MgO-C unter mechanischer Belastung bei RT
Wie in Kap. 3.2.6 beschrieben wurde das Risswachstum von MgO-C in drei bruchmechani-
schen Versuchen untersucht. Abb. 5.6a zeigt die Mikrostrukturaufnahme einer MgO-C-Probe











Abb. 5.6: Restligament einer SEVNB-Probe im LiMi (a) und Auswertung der Aufnahmen mit
DIC (b, c - Gesamtdehnung in %). Die abgebildeten Aufnahmen wurden bei einer
Kerbaufweitung von 0,35mm (a, b) bzw. 0,92mm (c) aufgenommen, s. auch Abb. 5.5b.
Durch die raue Oberfläche war der Riss in den lichtmikroskopischen Aufnahmen schwierig
zu identifizieren. Aus diesem Grund wurden die Bilder mit Hilfe digitaler Bildkorrelation ana-
lysiert. In der Darstellung der Gesamtdehnung waren der Rissfortschritt und die Risslänge
sehr gut zu erkennen, s. Abb. 5.6b. Die Auswertung zeigte darüber hinaus deutlich die Me-
chanismen des Risswachstums, die zur Erhöhung der Bruchenergie beitrugen. Die Aufnahmen
zeigten Rissnetzwerke, Rissablenkung sowie Rissabstumpfen und starke Rissverzweigung. Mit
fortlaufender Versuchsdauer kam es zusätzlich zum Schließen bereits vorhandener Risse, s.
rotes Oval in Abb. 5.6b und c. Diese Beobachtungen decken sich mit Berichten der Literatur,
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die neben den genannten Mechanismen auch Kornrotation sowie Brückenbildung und Reibung
an den Rissflanken für das Risswachstum identifizieren konnten, s. Kap. 2.3.1.
Neben den bruchmechanischen Versuchen wurden auch quasi-statische Tests in einem Zug-
Druck-Modul innerhalb eines REM durchgeführt, um die Mikrostrukturentwicklung zu be-
schreiben. Die Deformation fand vornehmlich über Rissbildung statt. Besonders an den Grenz-
flächen zwischen groben MgO-Körnern und Graphit traten vermehrt Risse auf. Abb. 5.7a zeigt
die Ablösung eines MgO-Korns parallel zur Druckrichtung bei einer Last von 8,8MPa. Nach





















Abb. 5.7: Mikrostruktur von MgO-C bei RT im SE-Modus im REM: a) geöffneter Riss bei
ca. 8,8MPa Druckspannung, b) geschlossener Riss nach Entlastung.
Die Ablösung grober MgO-Körner wurde durch Untersuchung zahlreicher Bruchflächen be-
stätigt. Immer wieder zeigten sich Oberflächen von MgO-Körnern (M), s. Abb. 5.8. Zusätzlich
zeigt die Aufnahme auch eine Graphitflocke (G), die im Zuge der Herstellung und/oder Prü-
fung deutlich deformiert und geknickt wurde. Zur Flexibilität von Graphitflocken existieren





Abb. 5.8: Bruchfläche von MgO-C nach einem Druckversuch bei RT mit Magnesiumoxid (M)
und geknickter Graphitflocke im REM in BSE- (a) und SE-Kontrast (b).
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Verhalten von MgO-C in statischen Versuchen
Vorbereitend für die HT-Versuche wurden Kriech- und Spannungsrelaxationsversuche an
MgO-C in Druck bei RT durchgeführt, s. Abb. 5.9. Es zeigte sich, dass bereits bei RT zeit-
abhängige Prozesse abliefen. So wurde eine angelegte Spannung von 20,0MPa innerhalb von












































Abb. 5.9: Kriechkurve (a) und Entwicklung der Spannung eines Spannungsrelaxationsversuchs
(b) von MgO-C bei RT.
Verhalten von MgO-C in zyklischen Versuchen
Zyklischen Druckversuche zeigten im ersten Zyklus eine stark geöffnete Hysterese zwischen
Be- und Entlastung, s. Abb. 5.3a. Bereits während des zweiten Zyklus’ war die Hysterese
nahezu geschlossen. Ein zyklischer Versuch mit Zug-Druck-Belastung lieferte abweichendes
Verhalten. Abb. 5.10a zeigt Hysteresen eines zyklischen Versuchs von MgO-C bei einer Span-
nungsamplitude σa von 0,30MPa. Zusätzlich ist in Abb. 5.11a die Wechselverformungskurve
dargestellt. Sowohl im ersten, als auch in allen folgenden Zyklen trat eine weit geöffnete Hyste-
rese auf. Die Mechanismen, die in Druckbelastung zum Schließen der Hysterese führten (z. B.









































































Abb. 5.10: Ausgewählte Hysteresen des zyklischen Versuchs mit Zug-Druck-Belastung von
MgO-C bei RT. a) Entwicklung zwischen dem ersten und 20000. Zyklus bei
a=0,30MPa. b) Änderung zwischen dem letzten Zyklus bei a=0,30MPa und
dem ersten Zyklus bei a=0,35MPa. c) Entwicklung zwischen dem ersten Zyklus
und dem letzten Zyklus inklusive Probenbruch bei a=0,35MPa.
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In den Versuchen kam es zu zyklischem Kriechen, wobei sich die Mitteldehnung in Zugrich-
tung verschob. Dies kann durch irreversible Schädigungsprozesse während des Zughalbzyklu-
ses erklärt werden. Die WVK stieg anfangs mit steigender Zyklenzahl leicht an. Ab etwa dem
5000. Zyklus passierte nahezu keine Änderung mehr, weshalb der Versuch nach 20000 Zyklen
abgebrochen wurde. Die Probe wurde im Anschluss sofort bei einer Spannungsamplitude von
0,35MPa geprüft. Dies führte zu einer deutlichen Vergrößerung der Hysterese, s. Abb. 5.10b.
Mit steigender Zyklenzahl kam es zu einem kontinuierlichen Anstieg der Dehnungsamplitude























































Abb. 5.11: Wechselverformungskurven von MgO-C bei RT mit Zug-Druck-Belastung bei einer
Spannungsamplitude von 0,3MPa (a) und 0,35MPa (b). Man beachte die unter-
schiedlichen Achseneinteilungen.
Diese deutlichen Unterschiede des Materialverhaltens bei einer Spannungsamplitude von
σa =0,30MPa und σa =0,35MPa zeigen, dass die Spannung bei zyklischen Versuchen einen
enormen Einfluss hat. Da die Versuche spannungsgeregelt durchgeführt wurden, führte das
Risswachstum bei einer Spannungsamplitude von 0,35MPa sehr schnell zum Versagen der
Probe. Es ist zu erwarten, dass sich eine Steigerung der Belastung in einem dehnungsge-
regelten Versuch weniger stark auswirkt. Das ist auch für die Anwendung relevant, da die
Belastungen in den HT-Anwendungen häufig thermisch induziert sind und somit durch De-
formation abgebaut werden können.
In der Literatur wird häufig davon berichtet, dass sich die E-Module kohlenstoffgebundener
FFW in Zug und Druck unterscheiden [35]. Die Hysteresen der zyklischen Versuche mit Zug-
und Druckbelastung zeigten allerdings keine Unstetigkeit im Ursprung und keine deutliche
Änderung im Anstieg der Kurven. Ähnliche Beobachtungen wurden bereits von Robin et al.
[53] und Belrhiti et al. [262] veröffentlicht. Die Unterschiede im E-Modul resultieren aus der
Kompression von Poren und dem Schließen von Mikrorissen im Druck sowie der fehlenden
Stützwirkung der groben Körner in Zugbelastung. Diese Effekte treten allerdings erst bei hö-
heren Dehnungen auf und führen demnach nicht zu einer Unstetigkeit im Übergang zwischen
Zug und Druck.
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5.2.2 Mechanisches Verhalten von Al2O3-C bei RT
Verhalten von Al2O3-C in quasi-statischen Versuchen bei RT
Abb. 5.12a zeigt die Spannungs-Dehnungs-Kurve eines Druckversuchs von Al2O3-C. Zu Be-
ginn des Versuchs kam es zu Einlaufeffekten und der Komprimierung von Poren und Rissen
und dadurch zu einer Zunahme des Anstiegs. Bei Entlastung zeigte sich eine Hysterese, welche
bei erneuter Belastung (grau) deutlich reduziert war. Bei Belastung bis zum Bruch zeigte sich
eine kontinuierliche Abnahme des Anstiegs mit einem spontanen Bruch bei der Druckfestig-



















































Abb. 5.12: Spannungs-Dehnungs-Kurven von Al2O3-C in Druck (a) und Biegung (b).
Die Biegeversuche zeigten eine ausgeprägte Hooke’sche Gerade, s. Abb. 5.12b. Ähnlich wie
in den Druckversuchen versagten die Proben spontan ohne Vorboten mit instabilem Riss-
wachstum.
Die mechanischen Kennwerte von Al2O3-C sind in Tab. 5.3 dargestellt. Obwohl das Mate-
rial keine Additive enthielt, lagen Druck- und Biegefestigkeit im Vergleich zu den Werten der
Literatur (s. Tab. 2.1) sehr hoch. Dies lag vor allem an der geringen Korngröße des Alumini-
umoxids und dem hohen Bindemittelanteil. Im Vergleich mit Untersuchungen von Soltysiak
et al. [122, 198], die ebenfalls im SFB 920 an sehr ähnlichem Material durchgeführt wurden
und eine Kaltdruckfestigkeit von 72MPa aufwiesen, zeigte sich bei kleinen Proben eine gute
Übereinstimmung. Versuche an größeren Druckzylindern zeigten eine deutlich niedrigere Fes-
tigkeit von 55MPa, s. [147]. Die elastischen Konstanten lagen im Bereich der Literaturwerte.
In der Literatur wird häufig von einem starken Einfluss der Pressrichtung auf die mecha-
nischen Eigenschaften berichtet [91]. Bei Untersuchungen an Al2O3-C-Biegeproben, die quer
und längs zur Pressrichtung belastet wurden, konnte ein derartiger Einfluss nicht beobachtet
werden. Die Festigkeiten waren in beiden Fällen identisch.
Wie in Kap. 3.2.4 beschrieben, wurde ein Al2O3-C-Druckzylinder mit 4 DMS appliziert,
um die Poissonkonstante zu ermitteln. Die Auswertung zwischen 20MPa auf 0MPa ergab
eine Poissonkonstante von 0,14. Dieser Wert deckt sich mit Beobachtungen von Schmitt et al.
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Tab. 5.3: Mechanische Kennwerte quasi-statischer Versuche von
Al2O3-C in Druck, Biegung und Zug.
Kennwert Druck Biegung
Probenanzahl 4 16
Festigkeit in MPa 74± 6,9 20,3± 3,9
E-Modul in GPa 7,4/12,6* 11,7†
* E-Modul wurde in Be-/Entlastung zwischen 14− 18MPa bestimmt.
† E-Modul wurde in Belastung zwischen 8− 12MPa bestimmt.
[37], die experimentell und über eine Modellierung Werte im Bereich zwischen 0,11 und 0,15
für Al2O3-C mit hohem Kohlenstoffanteil veröffentlicht haben.
Die Messung der Schallgeschwindigkeit an drei Al2O3-C-Stäben ergab einen dynamischen
E-Modul von 19,6± 0,4GPa.
Bruchmechanisches Verhalten von Al2O3-C bei RT
Al2O3-C zeigte in bruchmechanischen Versuchen komplett sprödes Verhalten, s. Abb. 5.13.
Nach einer linear-elastischen Belastungsgeraden kam es zum instabilen Risswachstum, ver-
bunden mit dem vollständigen Versagen der Probe und einem Kraftabfall auf null. Der Verlauf
der Kraft-Kerbaufweitungs-Kurve ähnelte damit dem der Spannungs-Durchbiegungs-Kurven
ungekerbter Proben aus Biegeversuchen, s. Abb. 5.12b. Bruchmechanische Versuche von Ziel-
















Abb. 5.13: Kraft-Kerbaufweitungs-Kurve von Al2O3-C bei RT.
Die Bruchzähigkeit KIc von drei Al2O3-C-Proben lag bei 0,69± 0,07MPa·m1/2 und damit
leicht höher als die Ergebnisse von Zielke et al. [226, 261], die Werte von 0,45−0,57MPa·m1/2
ermittelten. Die mittlere Bruchenergie betrug 26,3± 6,3N/m. Im Vergleich mit ungekerbten
Balken (MOR = 20,3±3,9MPa) lieferten gekerbte Balken mit 9,1±1,3MPa deutlich geringere
Biegefestigkeiten.
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Die Bruchflächen von Al2O3-C waren meist sehr glatt und zeigten keine plastische Defor-
mation. Der Rissverlauf erfolgte gradlinig, die maximale Rissablenkung betrug weniger als
15 °. Es waren neben dem Hauptriss nahezu keine weiteren Risse vorhanden.
Verhalten Al2O3-C in statischen Versuchen
Ähnlich wie MgO-C zeigte auch Al2O3-C bereits bei RT geringe viskoplastische Effekte, die
zu minimalen Kriechraten und Spannungsrelaxation einer von außen angelegten Spannung
führten, s. Abb. 5.14. So wurde eine Spannung von 19,8MPa in einem Versuch innerhalb von












































Abb. 5.14: Kriechkurve (a) und Entwicklung der Spannung eines Spannungsrelaxationsversuchs
(b) von Al2O3-C bei RT.
5.3 Mechanische Eigenschaften bei HT
5.3.1 Mechanisches Verhalten von MgO-C bei HT
Verhalten von MgO-C in quasi-statischen Versuchen bei HT
Das mechanische Verhalten von MgO-C bei hohen Temperaturen wurde mit Hilfe von quasi-
statischen Biegeversuchen untersucht. Ähnlich wie bei RT zeigte das Material eine geringe
Steifigkeit und versagte durch Risswachstum ohne erkennbare plastische Deformation. Auch
die Spannungs-Dehnungs-Kurven hatten ähnliche Verläufe, s. Abb. 5.15a, allerdings waren
sowohl Festigkeit als auch Bruchdehnung bei hohen Temperaturen erhöht. Dabei zeigte sich
ein Maximum der Festigkeit im Bereich von ca. 1200 °C, s. Abb. 5.15b. Die maximale Durch-
biegung nahm mit steigender Temperatur zu.
Verhalten von MgO-C in bruchmechanischen Versuchen bei HT
Auch in bruchmechanischen Versuchen ähnelte das HT-Verhalten von MgO-C dem bei RT,

















































Abb. 5.15: Spannungs-Dehnungs-Kurven von Biegeversuchen bei 1450 °C und RT (a) und Ent-
wicklung der Biegefestigkeit über der Prüftemperatur (b) für MgO-C (fünf Versuche
bei RT, je zwei Versuche bei HT).
ßend sank der Anstieg, bis die Maximalkraft erreicht war. Darauf folgte eine kontinuierlichen
Abnahme der Kraft bis hin zu großen Kerbaufweitungen über 1mm. Das Risswachstum er-
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Abb. 5.16: Kraft-Kerbaufweitungs-Kurven von MgO-C bei verschiedenen Temperaturen von RT
bis 1500 °C.
Die Kraft-Kerbaufweitungs-Kurven zeigten einen Anstieg der Maximalkraft mit steigender
Temperatur bis ca. 1000 − 1200 °C. Oberhalb von 1200 °C lagen die Maximalkräfte wieder
niedriger. Einen ähnlichen Verlauf über der Temperatur zeigten die Bruchzähigkeit KIc und
die Bruchenergie γwof , s. Abb. 5.17. Bei ca. 1100 − 1200 °C befand sich ein ausgeprägtes
Maximum, gefolgt von einer deutlichen Abnahme zu höheren Temperaturen.
Einige HT-Versuche von MgO-C wurden mit Teilentlastungen durchgeführt. Die Teilent-
lastungen führten zu großen Versuchsdauern bis zu 30min. Der thermische Drift des Ma-
schinenwegs, der in dieser Zeit stattfand, verhinderte eine Auswertung der Versuche hinsicht-
lich der Bruchenergie. Daher standen mehr Versuche für die Auswertung der Bruchzähigkeit
(Abb. 5.17a) als für die der Bruchenergie zur Verfügung (b).
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Abb. 5.17: Entwicklung der Bruchzähigkeit KIc (a) und der Bruchenergie wof (b) über der Tem-
peratur. Jeder Punkt steht für einen Versuch.
Verhalten von MgO-C in statischen Versuchen bei HT (Kriechen und
Spannungsrelaxation)
Alle statischen Versuche (Kriechen und Spannungsrelaxation) wurden in Druck an Zylindern
(d ≈ h ≈ 23− 25mm) durchgeführt. Sämtliche Kriechversuche an MgO-C wurden an Proben
durchgeführt, die nicht mit Graphit besprüht wurden. Die Kriechraten in statischen Versuchen
können sehr kleine Werte annehmen, wodurch es zu großen Streuungen kommen kann. Alle
dargestellten Verläufe der Kriechrate dieser Arbeit wurden daher geglättet.
Abb. 5.18 zeigt die typische Entwicklung der Dehnung und der Kriechrate von MgO-C
bei hohen Temperaturen. Anfangs sinkt die Kriechgeschwindigkeit, es kommt zu primärem
Kriechen. In keinem Versuch wurde stationäres Kriechen beobachtet. Stattdessen stieg die












































Abb. 5.18: Typische Kriechkurve von MgO-C (1200 °C, 20MPa) mit Dehnung (schwarz gestri-
chelt) bzw. Kriechgeschwindigkeit (grau durchgezogen) über der Zeit.
In Abb. 5.19 sind die Kriechkurven von MgO-C bei verschiedenen Temperaturen dargestellt.
Die Proben aus Abb. 5.19a wurden bei 1000 °C verkokt, die aus Abb. 5.19b bei 1400 °C. Die
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Kriechkurven verliefen mit steigender Temperatur steiler. Von diesem generellen Trend gab es
einige Ausnahmen. Diese können durch die fehlende Graphitschicht an der Probenoberfläche
und damit einhergehenden Temperaturunterschieden erklärt werden (s. dazu auch Kap. 4.1.2).













































































































Abb. 5.19: Kriechkurven (a + b) und differenzierte Kriechkurven (c + d) von MgO-C bei 20MPa.
Sämtliche gezeigten Untersuchungen wurden an einer Charge durchgeführt. Die Ver-
kokungstemperatur betrug 1000 °C (a, c, d) bzw. 1400 °C (b).
Neben den dargestellten Kurven wurden noch weitere Kriechversuche durchgeführt. Die
entsprechenden Kriechkurven sind im Anhang abgebildet, s. Abb. A.6-A.8. Generell war kein
signifikanter Unterschied zwischen den Proben mit unterschiedlicher Verkokungstemperatur
zu erkennen.
Die Versuche erfolgten teilweise an unterschiedlichen Chargen. Es zeigte sich, dass die Er-
gebnisse zwischen den Chargen teilweise stark abwichen. Dieser Umstand verdeutlicht die
Schwierigkeiten, die beim Herstellen von kohlenstoffgebundenen FFW im Labormaßstab auf-
treten können und den großen Einfluss der Herstellungsparameter auf die mechanischen Ei-
genschaften.
In den Versuchen wurde innerhalb von 45min nie stationäres Kriechen beobachtet. Bei
Temperaturen bis ca. 1150 °C sank die Kriechrate stetig bis zum Versuchsende, s. Abb. 5.19c
und d. Bei höheren Temperaturen schloss sich an den primären Kriechbereich direkt der
Bereich tertiären Kriechens an.
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Die Auswertung der Bruchdehnungen nach den Versuchen zeigte eine Abnahme der Bruch-
dehnung mit steigender Temperatur. Bei Versuchen mit mittleren Temperaturen wurde die
Bruchdehnung durch die Prüfzeit begrenzt. Es ist zu erwarten, dass diese Versuche bei aus-
reichend langen Versuchszeiten entsprechend höhere Gesamtdehnungen aufgewiesen hätten.
Sämtliche Kriechversuche, die tertiäres Krieche zeigten, wurden hinsichtlich ihrer minimalen
Kriechrate ausgewertet. Die ermittelten Kriechraten wurden in Abhängigkeit von Spannung
und Temperatur ausgewertet. Die Auswertung nach Norton ergab einen Spannungsexponenten
im Bereich 0,6 − 3,2, s. Abb. 5.20a. Die große Streuung dieser Werte ist auf die fehlende
Beschichtung mit Graphit und die damit einhergehenden Temperaturunterschiede zwischen
den Proben zu erklären. Die Auswertung bezüglich der Temperaturabhängigkeit ergab die in
Abb. 5.20b angegebenen Aktivierungsenergien. Es zeigte sich, dass die Aktivierungsenergie
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Abb. 5.20: Minimale Kriechrate der Kriechversuche von MgO-C mit tertiärem Kriechen in Druck:
(a) in Abhängigkeit der Prüfspannung mit Spannungsexponenten, (b) in Abhängigkeit
der reziproken Temperatur mit Aktivierungsenergie in kJ/mol .
Zur Überprüfung der Streuung wurden fünf Versuche bei gleichen Bedingungen (T =
1200 °C, σ = 10MPa, Tcoke = 1400 °C) durchgeführt, s. Abb. 5.21. Zum Vergleich sind zusätz-
lich Ergebnisse bei 1100 °C und 1250 °C dargestellt. Die Streuungen der Kriechkurven sind
im Vergleich zum Einfluss der Temperatur vernachlässigbar. Alle 1200 °C-Kurven liegen im
Bereich zwischen den 1100 °C und 1250 °C. Diese Ergebnisse stehen im Widerspruch zu den
Ergebnissen aus Abb. 5.19, bei denen die Kriechkurven niedrigerer Temperaturen teilweise
über denen höherer Temperaturen lagen.
Neben Kriechversuchen wurden an MgO-C auch Spannungsrelaxationsversuche mit einer
Anfangsspannung von 20MPa durchgeführt. Die resultierenden Spannungs-Zeit-Verläufe sind
in Abb.5.22a dargestellt. Es zeigte sich, dass bereits innerhalb kurzer Zeit große Spannungen
abgebaut werden können und dass bei allen getesteten Temperaturen von 700−1500 °C inner-
halb von 30min eine nahezu vollständige Relaxation (Restspannung kleiner 2MPa) stattfand.


















































Abb. 5.21: Dehnung über Zeit (a) und Kriechrate über Dehnung (b) für fünf Kriechkurven bei
gleichen Material- und Versuchsparametern:  = 10MPa, Tcoke = 1400 °C.
unterschiedlichen Temperaturen einstellten, zeigte zudem, dass die Geschwindigkeit der Re-























































Abb. 5.22: Ergebnisse der HT-Spannungsrelaxationsversuche von MgO-C: Verläufe der Span-
nung über der Zeit (a) und Restspannung in Abhängigkeit der Temperaturen nach
verschiedenen Versuchsdauern (b, Zeit s. Index).
Mikrostrukturentwicklung von MgO-C bei HT-Prüfung
Ausgewählte Kriechproben wurden nach den Versuchen hinsichtlich ihrer Mikrostruktur un-
tersucht. Die Mikrostruktur einer Probe, die bei 1300 °C und 10MPa bis weit in den tertiären
Bereich geprüft wurde, ist in Abb. 5.23 dargestellt. Die Probe wies eine Vielzahl von Rissen
parallel zur Belastungsrichtung auf. Diese Risse resultierten aus der Querdehnung der Pro-
be unter Druckbelastung. Sie befanden sich überwiegend an den Ecken der Zylinder. Diese
Schädigungsmechanismen sind typisch für Druckversuche und führen zu den typischen Bruch-
kegeln, die bei zerbrochenen Druckzylindern häufig beobachtet werden können [256, 314].
Ähnlich zur Mikrostrukturentwicklung bei RT erfolgte die Rissbildung auch bei hohen Tem-
peraturen vorwiegend zwischen Oxidpartikeln und Matrix sowie innerhalb der Matrix. Mes-
sungen der Porosität mit dem Archimedischen Verfahren zeigten, dass die Rissbildung so stark
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5 mm 0,5 mm
Abb. 5.23: Übersichts- (a) und Detailaufnahme (b) von einer MgO-C-Probe nach einem Kriech-
versuch bei 1300 °C und 10MPa, REM - SE-Kontrast. Mittig ist die Kriechkurve des
Versuchs abgebildet. Lastachse vertikal.
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Abb. 5.24: Änderung der Gesamtporosität (a) und des dynamischen E-Moduls (b) von MgO-C
durch statische und zyklische Prüfung (Druck) bei verschiedenen Temperaturen.
Neben der Porosität wurde auch die Änderung des dynamischen E-Moduls bestimmt. Dazu
wurden einige MgO-C-Proben vor und nach den Versuchen hinsichtlich ihrer Ultraschallge-
schwindigkeit untersucht. Abb. 5.24b zeigt die Änderungen des dynamischen E-Moduls in
Abhängigkeit der Prüftemperatur. Dabei wurden nur Änderungen der Schallgeschwindigkeit,
nicht aber Änderungen der Rohdichte oder Poissonkonstante berücksichtigt. Zu Referenzzwe-
cken wurden auch ungeprüfte Proben zweimal vermessen. Die absolute Abweichung zwischen
erster und zweiter Messung betrug dabei im Schnitt 2,1%, lag nie über 6,5%. Die Messungen
zeigten somit eine sehr gute Wiederholbarkeit.
Die Ergebnisse zeigten, dass es durch die mechanische Prüfung zu einer Schädigung kommt,
die zu einer Verringerung des dyn. E-Moduls führt. Der dynamische E-Modul nahm durch
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Prüfung bei 700− 1100 °C im Schnitt um ca. 20− 50% ab. Schallmessungen an Proben, die
bei höheren Temperaturen geprüft wurden, zeigten hingegen eher eine Zunahme um bis zu
120%.
5.3.2 Mechanisches Verhalten von Al2O3-C bei HT
Verhalten von Al2O3-C in quasi-statischen Versuchen bei HT
Zur Beschreibung des HT-Verhaltens von Al2O3-C wurden quasi-statische Druckversuche an
kleinen Zylindern (h ≈ 12mm, d ≈ 8mm) und Biegeversuche an Stäben (25 · 25 · 145mm3)
durchgeführt. Die Ergebnisse der Druckversuche sind in Abb. 5.25 dargestellt. Die Spannungs-
Dehnungs-Kurven zeigten eine deutlich Duktilisierung mit steigender Temperatur. Die Bruch-
dehnung stieg von ca. 1,5% bei RT auf über 20% bei 1500 °C. Zusätzlich kam es zu einer
erheblichen Zunahme der Druckfestigkeit. Diese beruhte zum einen auf der Festigkeitssteige-
rung der kohlenstoffhaltigen Matrix. Darüber hinaus kam es zunehmend zum Schließen von


















































































Abb. 5.25: Spannungs-Dehnungs-Kurven von Druckversuchen bei verschiedenen Temperaturen
(a) und Verlauf der Festigkeit über der Temperatur mit Anzahl der Tests pro Tempe-
ratur (b) für Al2O3-C.
Die Ergebnisse der Biegeversuche zeigten einen komplexeren Verlauf der Festigkeit über der
Temperatur, s. Abb. 5.26. Die Festigkeit stieg bis ca. 1300 °C durch die Zunahme der Festigkeit
der kohlenstoffgebundenen Matrix geringfügig an und fiel bis 1500 °C wieder deutlich ab.
Erneut war eine Duktilisierung bei 1500 °C zu erkennen. Der Festigkeitsanstieg bis 1300 °C
war im Vergleich zu den Ergebnissen der Druckversuche deutlich geringer ausgeprägt. Das ist
verständlich, da Biegeproben durch Zugspannungen versagen und das Schließen von Rissen
und Poren nicht wesentlich beiträgt. Die Duktilisierung der Probe bei 1500 °C führte zu einer
Erweichung der Probe und in der Folge zu einer Verringerung der Festigkeit. Ähnlich dem
Verhalten bei RT konnte auch bei erhöhten Temperaturen kein Einfluss der Pressrichtung auf
die mechanischen Eigenschaften festgestellt werden.
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Abb. 5.26: Spannungs-Dehnungs-Kurven von Biegeversuchen (a) und Verluaf der Biegefestigkeit
über der Prüftemperatur mit Anzahl der Versuche (b) für Al2O3-C. In (a) sind die
Kurven um jeweils 2% versetzt dargestellt. Die Proben wurden teils parallel und teils
quer zur Pressrichtung geprüft.
Verhalten von Al2O3-C in bruchmechanischen Versuchen bei HT
Die bruchmechanischen Versuche von Al2O3-C zeigten eine starke Abhängigkeit des Verhal-
tens von der Temperatur, s. Abb. 5.27a. Bei RT trat ausschließlich instabiles Risswachstum
und sprödes Versagen auf (grau). Bei 1400 °C (schwarz) wuchs der künstlich eingebrachte
Kerb ausschließlich stabil. Während die Proben bei RT keine Verformung aufwiesen, zeig-
























Abb. 5.27: Kraft-Kerbaufweitungs-Kurven von Al2O3-C bei RT und 1400 °C (a) und die entspre-
chende Probe nach dem Test bei 1400 °C (b). Die horizontalen Risse resultierten aus
den hohen Temperaturgradienten bei Abkühlen und entstanden erst nach dem Test.
Die Maximalkräfte der bruchmechanischen Versuche bei 1400 °C lagen geringfügig unter
denen der Versuche bei RT. Dem entsprechend lag auch die Bruchzähigkeit KIc bei 1400 °C
mit 0,55± 0,14MPa·m1/2 (sechs Proben) leicht unter der bei RT (0,69± 0,07MPa·m1/2). Un-
tersuchungen von Zielke et al. [226] an einem vergleichbaren Werkstoff haben bereits gezeigt,
dass sich die Bruchzähigkeit von Al2O3-C im Bereich zwischen RT und 800 °C kaum ändert.
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Alle HT-Versuche von Al2O3-C wurden mit Teilentlastungen durchgeführt. Die Teilentlas-
tungen führten zu großen Versuchsdauern bis zu 35min. Der thermische Drift des Maschi-
nenwegs, der in dieser Zeit stattfand, verfälschte die Ergebnisse der Bruchenergie in hohem
Maße. Auf deren Berechnung und Interpretation wurde daher verzichtet.
Verhalten von Al2O3-C in statischen Versuchen bei HT (Kriechen und
Spannungsrelaxation)
Alle statischen Versuche (Kriechen und Spannungsrelaxation) wurden in Druck an Zylindern
(d ≈ h ≈ 23 − 25mm) durchgeführt. Die Kriechraten in statischen Versuchen können sehr
kleine Werte annehmen, wodurch es zu großen Streuungen kommen kann. Alle dargestellten
Verläufe der Kriechrate dieser Arbeit wurden daher geglättet.
Abb. 5.28 zeigt den Verlauf einer Kriechkurve von Al2O3-C bei 1050 °C und einer Span-
nung von 20MPa über 120min. An den Bereich primären Kriechens schloss sich ein Bereich
mit konstanter Kriechrate (sekundäres Kriechen) an. Für den abgebildeten Versuch ergab
sich eine stationäre Kriechrate von 4,3 · 10−7 s−1. Neben diesem Verlauf wurden überwiegend









































Abb. 5.28: Typischer Verlauf der Kriechkurven von Al2O3-C bei 1050 °C und 20MPa mit Deh-
nung (schwarz durchgezogen) und Kriechrate (grau gestrichelt) über der Zeit. Nicht
in allen Versuchen wurde stationäres Kriechen beobachtet.
Abb. 5.29a zeigt die Kriechkurven von Al2O3-C bei verschiedenen Temperaturen. Die Kur-
ven der Versuche bei 750, 850 und 950 °C lagen nahezu identisch. Erst ab 1050 − 1150 °C
kam es zur Aktivierung von Kriecheffekten, wodurch die Kriechrate stieg. Die Darstellung
der Kriechraten über der Zeit zeigte, dass in keinem der Versuche innerhalb von 30min sta-
tionäres Kriechen stattfand, s. Abb. 5.29b.
Die Kriechversuche wurden hinsichtlich der Kriechrate zum Versuchsende ausgewertet,
s. Abb. 5.30. Es zeigte sich, dass die Dehnrate nach 30min bei Temperaturen bis ca. 1050 °C
nahezu gleich war. Erst oberhalb 1050 °C stieg die Kriechrate mit der Temperatur. Die Daten
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Abb. 5.29: Kriechkurven von Al2O3-C bei Temperaturen bis 1350 °C bei einer Druckspannung
von 20MPa.
wurden mit Hilfe von Gl. 2.13 hinsichtlich der Aktivierungsenergie ausgewertet. Oberhalb
von 1050 °C lag die berechnete Aktivierungsenergie bei 263 kJ/mol und damit innerhalb der
Spannweite der Literaturdaten [114, 115, 246].
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Abb. 5.30: Kriechrate von Al2O3-C nach 30min über der reziproken Temperatur mit Aktivie-
rungsenergie für Kriechprozesse über 1050 °C. Die drei Punkte bei 1350 °C lagen
übereinander und wurden zur besseren Darstellung nebeneinander dargestellt.
Neben den dargestellten Kriechversuchen mit einer Druckspannung von 20MPa wurden
auch Versuche bei geringeren Spannungen (2, 5, 10, 15MPa) bei drei Temperaturen (750,
1050, 1350 °C) durchgeführt. Bei 750 °C und 1050 °C wurde kein Einfluss der Spannung fest-
gestellt. Bei 1350 °C stieg die Kriechkurve mit steigender Spannung an. Die Auswertung der
Kriechraten bei Versuchsende nach 30min in Anlehnung an die Methode nach Norton (s.
Gl. 2.11) ergab einen Spannungsexponenten von 2,3. Dieser Wert deckt sich mit Ergebnissen
von Allaire et al. [114], die für kohlenstoffgebundene Feuerfestwerkstoffe Werte zwischen 1,8
und 3,0 angaben.
Neben den Kriechversuchen wurden auch Spannungsrelaxationsversuche in Druck durch-
geführt. Dazu wurden die Proben erst bis 20MPa belastet und anschließend bei konstanter
































































Abb. 5.31: Verlauf der Kriechkurven (a) und Kriechrate nach 30min (b) von Al2O3-C bei ver-
schiedenen Temperaturen und Spannungen.
den Spannungs-Zeit-Verläufe sind in Abb. 5.32a dargestellt. Es zeigte sich, dass bereits bei
700 °C große Anteile der ursprünglich aufgebrachten Spannung relaxierten. Die Auswertung
der Versuche hinsichtlich der Spannungen, die sich nach definierten Zeiten einstellten, ist in
Abb. 5.32b dargestellt. Bei allen Versuchstemperaturen waren bereits nach kurzen Versuchs-
dauern (10−60 s) große Anteile der Spannung abgebaut. Nach 30min waren in allen Versuchen


























































Abb. 5.32: Spannungsrelaxationskurven von Al2O3-C mit einer Ausgangsspannung von 20MPa
bei verschiedenen Temperaturen (a) und Restspannungen die sich abhängig von der
Temperatur nach definierten Zeiten in den Proben einstellten (b).
Entgegen der Ergebnisse der Kriechversuche, bei denen die Kriechrate mit der Temperatur
zunahm, stieg die Relaxationsgeschwindigkeit nicht mit steigender Temperatur. Vielmehr re-
laxierten die Versuche bei 900 − 1100 °C schneller als die bei 1200 − 1400 °C. Ein ähnliches
Verhalten wurde auch bei einer zweiten Versuchsreihe an einer anderen Charge beobachtet.
Ein derartiges Verhalten wurde nach Auffassung des Autors in der Literatur bisher nicht be-
schrieben und kann mit keinem bekannten HT-Effekt von kohlenstoffgebundenen FFW erklärt
werden.
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5.4 Heißpressverfahren für kohlenstoffgebundene FFW
Neben den gezeigten Relaxationsversuchen wurden auch Tests mit zyklischer Belastung
durchgeführt. Dabei wurden eine Probe bei 1200 °C fünfmal hintereinander für 5min belastet.
Die resultierenden Spannungs-Zeit-Verläufe sind in Abb. 5.33a dargestellt. Es zeigte sich,
dass das Vermögen des Materials, Spannungen abzubauen, nach wenigen Belastungen bereits
deutlich reduziert war. Während nach der ersten Belastung innerhalb von 5min noch eine

















































Abb. 5.33: Spannungs-Zeit-Verläufe der Relaxationsversuche bei konstanter Dehnung: a) zykli-
scher Relaxationsversuch (5 Zyklen), b) Wiederholversuche mit gleichen Parametern
zur Ermittlung der Streuung.
Um die Streuungen der Spannungsrelaxationsversuche abzuschätzen, wurden fünf identische
Versuche an Proben gleichen Zustands durchgeführt. Es zeigte sich, dass die Kurven nur sehr
geringe Abweichungen aufwiesen und die Ergebnisse kaum streuten, s. Abb. 5.33b.
5.4 Heißpressverfahren für kohlenstoffgebundene FFW
5.4.1 Beschreibung des Heißpressverfahrens
Die Ergebnissen der HT-Versuche zeigten, dass sich die Mikrostruktur kohlenstoffgebundener
FFW durch mechanische Belastung bei hohen Temperaturen beeinflussen lässt und die Proben
teilweise mit sehr hohen Deformationen beaufschlagt werden können. Die Verformbarkeit und
die Verformungsraten waren dabei stark temperaturabhängig, s. Abb. 5.25 und Abb. 5.29. Aus
diesem Verhalten wurde ein Heißpressverfahren zur Herstellung gradierter FFW abgeleitet.
Dazu wurde ein Zylinder bei verschiedenen Temperaturen (RT, 700 − 1500 °C) jeweils bis
41MPa mit Druck beaufschlagt. Entscheidend für die Gradierung der Eigenschaften war die
Einstellung eines inhomogenen Temperaturfeldes in der Probe. Dazu wurde eine Probe mit
größerem Durchmesser (d ≈ 25 mm) verwendet. Die resultierenden Temperaturgradienten
wurden mit Hilfe thermographischer Messungen an einer anderen Probe gleicher Geometrie
bestimmt. Es zeigte sich, dass die Temperatur in der Mitte der Proben im Schnitt 40K und
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80K über der des oberen und unteren Endes der Probe lagen. Der Temperaturgradient nahm
dabei mit steigender Temperatur zu und lag bei 1500 °C bei 55K (oben) bzw. 90K (unten).
Die aus den Pressversuchen resultierenden Spannungs-Dehnungs-Kurven zeigten eine hohe
Übereinstimmung mit den Ergebnissen der Druckversuche, s. Abb. 5.34. Bis ca. 1100 °C ver-
hielt sich die Probe ausschließlich elastisch. Ab 1200 °C zeigte die Probe größere plastische
Verformung. Bei 1500 °C konnte die Probe erheblich gestaucht werden (fast 19% Enddeh-























Abb. 5.34: Spannungs-Dehnungs-Kurve einer Al2O3-C-Probe aus Heißpressversuchen bei ver-
schiedenen Temperaturen.
Tab. 5.4: Bleibende Deformationen des Presslings aus dem Heißpressversuch bei verschie-
denen Temperaturen.
Temperatur in °C RT 700 800 900 1000 1100 1200 1300 1400 1500
Deformation in % 0 0 0 0 0,1 0,1 0,6 3,1 7,5 18,8
5.4.2 Physikalische Eigenschaften und Mikrostruktur des Presslings
Durch die Beaufschlagung der Probe mit Druckspannungen bei hohen Temperaturen wurde
die Probe erheblich gestaucht, s. Abb. 5.35. Die Ausgangshöhe wurde von 25,42mm um 28%
auf 18,22mm reduziert. Dabei kam es zu einer geringen Ausbauchung der Probe, wodurch der
Durchmesser im Zentrum von 24,98mm um 0,3% auf 25,06mm stieg. Das Volumen der Probe
hatte sich folglich um ca. 27% reduziert. Messungen mit dem Archimedischen Prinzip zeigten,
dass sich die offene Porosität von 31% auf 6% reduziert und die Dichte von 1,9 g/cm3 um
28% auf 2,4 g/cm3 zugenommen hatte. Die gestauchte Probe zeigte weißliche Verfärbungen
an der Probenoberfläche. Ähnliche Verfärbungen waren nach dem Versuche auch in der Mitte
der Probe vorhanden, lösten sich aber beim Ausbau der Probe.
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Abb. 5.35: Gestauchte Probe vor und nach dem Pressversuch.
Um die Auswirkungen des Pressens auf die Mikrostruktur der Probe zu untersuchen, wur-
de ein Querschliff der Probe angefertigt und anschließend im REM untersucht, s. Abb. 5.36.
Es zeigten sich erhebliche Unterschiede in der Mikrostruktur zwischen Probenzentrum (im
Versuch heißer) und der Probenenden (im Versuch kälter). Im Zentrum der Probe war keine
Porosität mehr sichtbar. Die Mikrostruktur war vollständig verdichtet. An den Probenen-
den waren noch Poren vorhanden. Im Vergleich zur Mikrostruktur des Ausgangszustandes
(s. Abb. 5.2) zeigte sich aber auch hier eine verringerte Porosität.
50 µm50 µm
a) b)
Abb. 5.36: Mikrostruktur des Prüflings nach dem Heißpressen: a) am oberen Rand, b) im Zen-
trum). Lastachse senkrecht.
Zur Quantifizierung der Porosität wurden Messungen mit Hilfe von Quecksilber-Druck-
Porosimetrie durchgeführt. Die Ergebnisse sind in Abb. 5.37 in Form von inkrementellen
und kumulativen Verteilungskurven des Porendurchmessers dargestellt. Es zeigte sich, dass
die Porendurchmesser an den Probenenden leicht und im Probenzentrum stark verringert
waren. So sank der mittlere Porendurchmesser von 318 nm im Ausgangszustand auf 212 nm
an den Probenenden und auf 33 nm im Probenzentrum. Auch die Gesamtporosität zeigte einen
Rückgang von 31% im Ausgangszustand auf 25% am Probenrand und 13% im Zentrum. Die
Dichte nahm von 1,9 g/cm3 auf 2,2 g/cm3 bzw. 2,6 g/cm3 zu.
5.4.3 Mechanische Eigenschaften des Presslings
Zur weiteren Charakterisierung wurden die mechanischen Eigenschaften des Zylinders nach
dem Pressen untersucht. Dazu wurden Messungen der Schallgeschwindigkeit zur Berechnung













































Abb. 5.37: Inkrementelle (a) und kumulative (b) Verteilung des Porendurchmessers für den Aus-
gangszustand von Al2O3-C und die Zustände nach dem Pressen.
E-Moduls um 34% errechnet. Der Anstieg resultierte zu großen Teilen aus der Zunahme
der Dichte (+27%) und zu einem kleinen Teil aus der Zunahme der Schallgeschwindigkeit
(+4%). Anschließend wurde aus der gepressten Probe ein kleiner Zylinder (d = 12,51mm;
h = 18,22mm) gefertigt und in einem Druckversuche hinsichtlich seiner Festigkeit getestet.
Die Festigkeit lag mit 123MPa ca. 40% über der des Ausgangszustands (74MPa).
Durch REM-Untersuchungen wurde der Gradient in der Mikrostruktur bereits nachgewie-
sen. Um dessen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften innerhalb der Probe zu beschrei-
ben, wurden zudem Härteverlaufskurven über die gesamte Höhe der Probe erstellt. Abb. 5.38
zeigt Vickers-Härteeindrücke nach (HV 2, Prüfkraft 19,6N) vom Ausgangszustand sowie vom
gestauchten Zylinder. Die Größe des Eindrucks und die Eindringtiefe sanken durch das Heiß-
pressen drastisch. Das zeigten auch die Härteverlaufskurven, s. Abb. 5.38b. An den Rändern
war die Härte mit ca. 50HV 2 im Vergleich zum Ausgangszustand mit 24HV moderat erhöht.



















Abb. 5.38: Härteeindrücke in Al2O3-C nach Prüfung mit HV 2 an verschiedenen Materialzustän-
den (a) und Härteverlaufskurve über die Probenhöhe nach dem Heißpressen (b). Für





Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden Druck-, Biege- und Zugversuche an zwei Hoch-
temperaturprüfmaschinen unter Schutzgasatmosphäre bzw. im Vakuum durchgeführt. Die
Versuchsmethodik und die Probenpräparation wurden durch zahlreiche Tests validiert.
In Messungen der Temperaturfelder zeigte sich, dass die Temperaturgradienten in den effek-
tiv geprüften Volumen der Proben ausreichend klein sind. Dies galt für Biegeproben und nach
Anpassung des oberen und unteren Suszeptordurchmessers auch für sämtliche Druckproben.
Durch die Beschichtung von MgO-C mit Graphit konnte eine zuverlässige Temperaturmessung
an MgO-C gewährleistet werden. Beim Al2O3-C und Graphit war dafür keine Beschichtung
nötig. Die Eignung der Versuchsmethodik wurde auch durch die geringen Streuungen der
Kriech- und Spannungsrelaxationsversuche (s. Abb. 5.21 und Abb. 5.33b) bestätigt. Zusätz-
lich wurde in den Referenzversuchen an Graphit (ISEM-8) eine hohe Übereinstimmung der
Messwerte mit den Literaturwerten festgestellt.
Die gekerbten Graphit-Biegestäbe mit einer Ausgangsrisslänge a/h = 0,5 zeigten stabiles
Risswachstum. Proben mit kürzeren Anfangsrissen (a/h = 0,27) brachen dagegen komplett
spröde mit instabilem Risswachstum. Dies unterstreicht den großen Einfluss von Versuchsauf-
bau, Probengeometrie und Anfangsrisslänge auf die Ergebnisse bruchmechanischer Versuche
und zeigt, dass eine Vergleichbarkeit nur innerhalb enger Grenzen besteht. Da die genannten
Parameter in den Versuchen dieser Arbeit weitestgehend konstant waren, war eine Vergleich-
barkeit in der vorliegenden Arbeit gegeben.
Für die exakte Messung der Dehnung wurde das Dehnungsmesssystem der Prüfmaschine für
Druckversuche überarbeitet. Die Abweichungen zwischen maschinell gemessener Enddehnung
und der manuell gemessenen Enddehnung nach dem Versuch konnten so deutlich reduziert
werden.
Besondere Bedeutung wurde auch der Methodik bruchmechanischer Versuche beigemes-
sen. In einem Biegeversuch an einer ungekerbten Biegeprobe, an der Al2O3-Blöcke appliziert
wurden, wurde die gemessene Probendurchbiegung nach Berechnung der Biegelinie in die re-
sultierende Kerbaufweitung überführt. Die Ergebnisse zeigten, dass das verwendete optische
Kerbaufweitungs-Messsystem eine ausreichende Messgenauigkeit besaß.
Für die späteren Versuche konnte durch die beidseitige Überprüfung der Kerbspitze an
jeder Probe eine ausreichende Kerbpräparation gewährleistet werden.
Zusätzlich wurde eine Versuchsmethodik für Hochtemperatur-Zugversuche erarbeitet. Die
Kraftübertragung wurde durch einen Hochtemperaturkleber gewährleistet. In Vorversuchen
zeigte sich, dass die Verbindung die erforderlichen Kräfte ohne Schädigung übertragen kann.
Die Probenaxialität wurde mit Hilfe einer Probe mit vier DMS gemessen. Es zeigte sich,
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dass der Versuchsaufbau und die Methodik zur Probenpräparation zu ausreichender Axialität
führten.
Durch die Versuche konnte gezeigt werden, dass die verwendeten Prüfaufbauten zur Cha-
rakterisierung der mechanischen Eigenschaften kohlenstoffgebundener FFW bei RT und bei
hohen Temperaturen geeignet waren.
Mikrostruktur
Die Mikrostrukturen der untersuchten Werkstoffe unterschieden sich wesentlich. Tab. 6.1
fasst die wichtigsten Unterschiede zusammen. Abgesehen vom eingesetzten Oxid variierten
die FFW vor allem hinsichtlich der Größe der Oxidpartikel, dem Graphit-/Kohlenstoffgehalt,
dem verwendeten Bindemittel und der Porosität. Bei den Untersuchungswerkstoffen handel-
te es sich um grobkörniges MgO-C mit niedrigem Graphitanteil, Harzbinder und niedriger
Porosität und ein feinkörniges Al2O3-C mit hohem Kohlenstoffanteil, Carbores®-Binder und
hoher Porosität. Während die Kohlenstoffphasen beim Al2O3-C eine kontinuierliche Matrix
bildeten, in der die Al2O3-Partikel eingebettet vorlagen, waren die groben MgO-Körner von
einer Matrix aus feinem MgO und Graphit umschlossen. Das MgO-C zeigte die klassische
Mikrostruktur eines Verbundwerkstoffs und wies bereits im Ausgangszustand zahlreiche Ris-
se und Defekte auf. Das Al2O3-C war wesentlich homogener und zeigte im Ausgangszustand
kaum Risse.




Maximalkorngröße 2,0mm <5 µm
Bindemittel Harz Carbores P®
Graphit-/Restkohlenstoffgehalt 10% 32%
Gesamtporosität 16% 34%
Rohdichte 1,90 g/cm3 1,80 g/cm3
Herstellungsroute Pressen Schlickerguß + Pressen
Mechanisches Verhalten bei RT
Bei RT offenbarten beide Werkstoffe eine geringe Mikroplastizität. Dies führte in Spannungs-
Dehnungs-Kurven zu Hysteresen zwischen Be- und Entlastungskurve. Derartige Hysteresen
wurden sowohl für Graphit [315, 316] als auch für kohlenstoffgebundene FFW [53, 175, 179]
bereits nachgewiesen und mit Gleitvorgängen und Verformungen der Kohlenstoffphase erklärt.
Das Verformungsvermögen der Graphitflocken konnte ähnlich zu Ergebnissen von Cooper
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et al. [36] auch in dieser Arbeit in mikroskopischen Untersuchungen an MgO-C nachgewiesen
werden, s. Abb. 5.8.
In Druckversuchen war die Hysterese bei wiederholter Belastung nahezu vollständig ge-
schlossen. Die ablaufenden Mechanismen waren demnach nach Deformation in Druck ver-
braucht und konnten durch Entlastung nicht revidiert werden. In zyklischen Zug-Druck-
Versuchen an MgO-C kam es dagegen nicht zum Schließen der Hysterese. Die im Druck
ablaufenden Prozesse konnten demnach durch Zugbelastung rückgängig gemacht werden.
Die mikroplastischen Effekte traten nicht nur in quasi-statischen Versuchen auf, sondern
konnten ähnlich den Ergebnissen von Robin et. al [53] sowohl für MgO-C als auch für Al2O3-C
auch in statischen Versuchen bei RT beobachtet werden. Die Prozesse liefen dabei zeitabhän-
gig, aber sehr langsam ab.
Prinzipiell zeigten die Spannungs-Dehnungs-Kurven in Druck und Biegung Einlaufeffekt mit
einer kontinuierlichen Zunahme des Kurvenanstiegs. Der Vergleich der Spannungs-Dehnungs-
Kurven zwischen den untersuchten FFW und Graphit zeigte aber, dass der Anstieg nicht
ausschließlich auf Einlaufverhalten, sondern auch auf die Kompression von Poren und Rissen
in den FFW zurückzuführen war. Dies erschwerte die Bestimmung des Anstiegs der elastischen
Geraden und äußerte sich in einer großen Abhängigkeit des ermittelten E-Moduls von der
Spannung. Diese Beobachtungen sind in guter Übereinstimmung mit der Literatur [44, 198,
204].
MgO-C zeigte in Druckversuchen nach einer ausgeprägten linear-elastischen Gerade vor
Erreichen der Maximalkraft bedingt durch einsetzende Schädigung und Risswachstum ei-
ne Reduktion des Anstiegs. In Biegeversuchen führte die Schädigung schon sehr zeitig zum
Abflachen der Kurve, es bildete sich keine linear-elastische Gerade aus. Nach Erreichen des
Kraftmaximums kam es zu stabilem Risswachstum durch die gesamte Probe und somit zu
einer stetigen Abnahme der Kraft. Insgesamt zeigten die Kurven den typischen Verlauf für
grobe, rissbehaftete FFW [64, 88, 184]. Al2O3-C brach dagegen in Druck- und Biegeversu-
chen nach einer ausgeprägten linear-elastischen Gerade ohne erkennbare Vorzeichen durch
instabiles Risswachstum. Die Spannungs-Dehnungs-Kurven ähnelten denen des Graphits.
Unabhängig vom unterschiedlichen Bruchverhalten zeigten beide Werkstoffe kaum plasti-
sche Deformation. Die Bruchflächen der Biegeproben passten immer exakt aufeinander. Der
dominierende Schädigungsmechanismus war das Risswachstum.
Die ermittelten Kennwerte der mechanischen Eigenschaften beider Werkstoffe bei RT sind
in Tab. 6.2 aufgelistet. Die mechanischen Eigenschaften des MgO-C lagen im Bereich der
Werte der Literatur (s. Tab. 2.1) am unteren Ende, was durch die (vergleichsweise) hohe
Porosität und den Verzicht auf festigkeitssteigernde Additive erklärt werden kann. Das unter-
suchte Al2O3-C besaß eine sehr feine Kornstruktur, wies im Ausgangszustand keine größeren
Kerben oder Risse auf und die feinen Al2O3-Partikel hatten eine feste Bindung zur kohlen-
stoffhaltigen Matrix. Dadurch zeigte der Werkstoff deutlich höhere Festigkeiten und leicht
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höhere Steifigkeiten. Auch im Vergleich mit den Werten der Literatur (s. Tab. 2.2) lagen die
Festigkeiten im oberen Bereich, was ebenfalls durch die intakte Mikrostruktur erklärt werden
kann.
Tab. 6.2: Kennwerte der mechanischen Eigenschaften der untersuchten FFW bei RT.
Material MgO-C Al2O3-C Graphit
Belastungsart Druck Biegung Zug Druck Biegung Druck Biegung
σ∗max in MPa 26,5 2,4 0,69 74 20,3 - 47,3
Estat in GPa† 7,6/11,3 6,9 2,8 7,4/12,6 11,7 7,3/9,1 -
Edyn in GPa 8,3 19,6 12,5
* Die Druckfestigkeit wurde für MgO-C an großen Zylindern (Höhe ca. 50mm, Durchmesser
ca. 50mm) und für Al2O3-C an kleinen Zylindern (Höhe ca. 12mm, Durchmesser ca. 8mm)
ermittelt.
† Der E-Modul wurde in Druck in Belastung/Entlastung im Bereich zwischen 14 − 18MPa und in
Biegung und Zug in unterschiedlichen Lastbereichen bestimmt.
In den Druckversuchen zeigte sich ein deutlicher Einfluss der Probengröße auf die Druck-
festigkeit. Die kleineren Zylinder lieferten deutlich höhere Festigkeiten als Zylinder mit einem
Durchmesser von 50mm, die laut Klemm et al. [147] eine Druckfestigkeit von 55MPa aufwie-
sen. Dieser Größeneinfluss ist aus der Literatur bekannt und deckt sich mit Untersuchungen
von Soltysiak et al. [198], die an kleinen Miniaturproben Druckfestigkeiten von 72MPa er-
mittelten.
Die Ergebnisse des Graphits deckten sich mit den Herstellerangaben [312] und lagen deut-
lich über den Festigkeiten der untersuchten FFW. Die Gründe dafür lagen in der rissfreien
Mikrostruktur, der Abwesenheit von Grenzflächen und den großen Bindungskräften im Gra-
phit.
Im Vergleich der Festigkeiten von MgO-C zwischen Druck, Biegung und Zug zeigte sich,
dass die Biegefestigkeit ca. nur ein Zehntel, die Zugfestigkeit sogar nur ein Vierzigstel der
Druckfestigkeit betrug. Dieser Umstand kann durch die geringen Bindungskräfte zwischen der
Matrix und den groben MgO-Partikeln erklärt werden. Besonders in Zug- und Biegeversuchen
können sich Risse in diesem Bereich sehr leicht ausbreiten. Für den Einsatz von grobem
MgO-C muss daher beachtet werden, dass die Komponenten vorwiegend auf Druck und nicht
in Zugrichtung belastet werden. Für Al2O3-C betrug das Verhältnis zwischen Druck- und
Biegefestigkeit auf Grund der nahezu rissfreien Mikrostruktur im Ausgangszustand dagegen
nur etwa vier.
Im Vergleich zu herkömmlichen Keramiken lagen die ermittelten Festigkeiten besonders für
das grobkörnige MgO-C sehr niedrig. Die Ursachen wurden in Bezug auf die Mikrostruktur
bereits diskutiert. Versuche an unverkoktem MgO-C zeigten, dass die mechanischen Eigen-
schaften der FFW vor dem Verkoken deutlich abwichen. Die mechanischen Eigenschaften von
unverkokten FFW [56, 116, 317] liefern daher nur bedingt Aussagen über die Eigenschaften
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verkokter Materialien und lassen somit keine Rückschlüsse über das Verhalten im Anwen-
dungsfall zu.
Die ermittelten E-Module zeigten sehr große Schwankungen zwischen den verschiedenen
Methoden. Generell wurden in Entlastung höhere Steifigkeiten gemessen als in Belastung. Die
Ursache waren mikroplastische Verformungsprozesse, die die Belastungsgerade überlagerten
und zu unterschiedlichen Kurvenanstiegen führten. Es waren dieselben Mechanismen, die auch
zur Ausbildung der Hysteresen führten. Da diese Prozesse durch Deformation verbraucht
wurden, waren die Unterschiede im zweiten Belastungszyklus bereits deutlich reduziert.
Für MgO-C wurden im Zug deutlich niedrigere E-Module als in Druck und Biegung ermit-
telt. Die zyklischen Zug-Druck-Versuche dieser Arbeit und aus der Literatur [53, 209] weisen
allerdings keine Unstetigkeit beim Nulldurchgang auf. Dies unterstreicht die Annahme, dass
die Unterschiede zu großen Teilen aus der Stützwirkung der groben MgO-Körner im Druck
resultierten. Dafür spricht auch der kontinuierliche Anstieg der Spannungs-Dehnungs-Kurve
in Druckversuchen. Diese Zunahme resultierte zwar auch aus Einlaufeffekten, der Vergleich zu
den Kurven von Graphit zeigt aber, dass der Effekt nicht ausschließlich damit erklärt werden
kann.
Die großen Schwankungen des E-Moduls zeigen sich auch in der Auswertung der Literatur,
s. Tab. 2.1 und Tab. 2.2. Auch hier führten unterschiedliche Messmethoden und verschiedene
Spannungsbereiche zu großen Schwankungsbreiten. Obwohl ein Vergleich auf Grund der vielen
Einflussfaktoren nur begrenzt möglich war, lagen die ermittelten E-Module generell in guter
Übereinstimmung mit der Literatur.
Der dynamische E-Modul von MgO-C zeigte eine gute Übereinstimmung mit den statischen
Daten. Dagegen lagen die Werte der dynamischen Messungen beim Graphit und beim Al2O3-C
deutlich höher. Das Phänomen, dass dynamische Messungen oft höhere E-Module liefern als
statische, ist in der Literatur weitgehend bekannt [109, 318] und kann durch die unterschied-
lichen Spannungsamplituden und Dehnraten der Bestimmungsmethoden erklärt werden. Im
Vergleich der Ergebnisse der dynamischen Messungen mit denen der quasi-statische Druck-
versuche muss beachtet werden, dass eine Stützwirkung und die Vergrößerung des tragenden
Querschnitts bei dynamischen Methoden nicht zum Tragen kommen.
Zyklisches Verhalten bei RT
Die zyklische Ermüdung ist für kohlenstoffgebundene FFW relevant, da diese Werkstoffe
durch Chargierbetrieb oft zyklisch belastet werden. Für die meisten Anwendungen (Konver-
ter, Stahlgießpfanne, Elektrolichtbogenofen, Schieberplatte, Tauchausguss oder Monobloc-
Stopfen) ergeben sich dabei Lebensdauern unter 5000 Zyklen (s. Kap. 2.2.3). In den durchge-
führten Versuchen an MgO-C wurde festgestellt, dass das zyklische Verhalten bei RT kaum
Rückschlüsse auf das Verhalten bei hohen Temperaturen zulässt. Auch im Studium der Lite-
ratur wurde deutlich, dass zyklische Belastungen bei hohen Temperaturen durch Kriechpro-
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zesse dominiert werden [44]. Die RT-Versuche zeigten in Übereinstimmung mit Hino et al.
[117] einen erheblichen Einfluss der Spannungsamplitude auf die Lebensdauer. Dabei trat
die Schädigung im Versuch und das finale Versagen auf Grund der geringen Anbindung der
Oxid-Körner vorwiegend in Zugbelastung auf.
Die spannungsgeregelten Versuche zeigten einer Entfestigung. In der Anwendung resul-
tieren Belastungen häufig aus Temperaturgradienten. Diese Belastung entspricht eher einer
dehnungsgeregelten Versuchsführung. Die thermischen Spannungen können dabei teilweise
durch Deformation abgebaut werden. Für zukünftige Untersuchungen zum Ermüdungsver-
halten sind daher dehnungsgeregelte Versuche vorzuziehen.
Bruchmechanisches Verhalten bei RT
Die Ergebnisse der bruchmechanischen Versuche bei RT ähnelten den Ergebnissen der quasi-
statischen Biegeversuche. MgO-C zeigte bei RT in Übereinstimmung mit der Literatur [46,
189, 204] stabiles Risswachstum. Durch die Begleitung der Versuche mit lichtmikroskopischen
Beobachtungen und die Auswertung mittels digitaler Bildkorrelation konnten die folgenden
Mechanismen für das Risswachstum erstmals in situ nachgewiesen werden:




Die Schädigung fand überwiegend durch Wachstum bereits bestehender Risse statt. Die elas-
tisch gespeicherte Energie konnte so allmählich durch stabiles Risswachstum abgebaut werden.
Um die Rissspitze bildete sich eine große Prozesszone aus. Ähnliche Ergebnisse wurden von
Koeck et al. und Skopalik et al. mit akustischen Messungen erzielt [212, 213]. Die beschrie-
benen Mechanismen sind typisch für grobkörnige Verbundwerkstoffe und wurden bereits von
anderen Autoren [277, 319] beschrieben.
Im feinkörnigen und überwiegend rissfreien Al2O3-C konnte bei RT keiner der für MgO-C
beschriebenen Mechanismen beobachtet werden. Sämtliche Proben brachen ausschließlich in-
stabil und wiesen vorwiegend nur einen Hauptriss auf. Die Bruchflächen waren überwiegend
glatt und die Risse verliefen gradlinig, es bildete sich keine breite Prozesszone aus.
Da grobkörniges MgO-C vor allem in Anwendungen mit Thermozyklen und somit auch bei
niedrigeren Temperaturen eingesetzt wird, kann davon ausgegangen werden, dass feinkörni-
ge FFW wie das untersuchte Al2O3-C nicht für die klassischen Anwendungen des MgO-C
(Konverter, Stahlgießpfanne, Elektrolichtbogenofen) geeignet sind. Darüber hinaus lässt sich
schlussfolgern, dass besonders für feinkörnige FFW langsame Aufheizraten, kleine Bauteildi-
mensionen und folglich geringe Thermospannungen wichtig für die Vermeidung von Schädi-
gung und vorzeitigem Versagen sind.
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Die ermittelten bruchmechanischen Kennwerte sind in Tab. 6.3 zusammengefasst. Für
MgO-C lag die gemessene Bruchzähigkeit im Vergleich zur Literatur [107, 204, 216, 225]
bei ähnlichen Werten bzw. teilweise etwas niedriger. Die Gründe sind die Abwesenheit von
Additiven und die vergleichsweise hohe Porosität. Die Bruchzähigkeiten von Al2O3-C lagen
im Vergleich zum MgO-C auf Grund der ungeschädigten Mirkostruktur und der geringen
Oxidkorngröße analog zu den Festigkeiten höher. Auch im Vergleich mit Untersuchungen an
einem vergleichbaren Werkstoff von Zielke et al. [226] (0,58±0,03MPa·m1/2) war die Bruchzä-
higkeit leicht erhöht. Die geringen Unterschiede können erklärt werden, da bruchmechanische
Versuche häufig einen starken Einfluss von Versuchsdurchführung und Versuchsaufbau auf die
Ergebnisse zeigen.
Tab. 6.3: Bruchmechanische Eigenschaften der
untersuchten FFW bei RT.
Material MgO-C Al2O3-C
KIc in MPa·m1/2 0,19± 0,03 0,69± 0,07
γwof in N/m 71,5± 13,9 26,3± 6,3
MORKerb in MPa 2,3± 0,4 9,1± 1,3
MOR in MPa 2,4± 0,2 20,3± 3,9
MORKerb/MOR 0,96 0,45
Generell lagen die Bruchzähigkeiten beider FFW im Vergleich mit anderen Werkstoffgrup-
pen eher niedrig. Trotzdem sind kohlenstoffgebundene FFW in zahlreichen Hochtemperatur-
prozessen etabliert. Dieser Umstand zeigt deutlich, dass die Bestimmung der Bruchzähigkeit
KIc bei RT kaum Rückschlüsse auf das Verhalten in der Anwendung zulässt. Dafür ist eher
die Bestimmung der Thermoschockbeständigkeit entscheidend, die mittels der Bruchzähigkeit
bei RT aber nicht beurteilt werden kann.
Bei der Bestimmung der Bruchzähigkeit mit den genormten Verfahren zeigten sich für
MgO-C verschiedene Probleme. So konnte erstmals nachgewiesen werden, dass das Risswachs-
tum im MgO-C bereits deutlich vor Erreichen der Maximalkraft einsetzte. Im Punkt der Ma-
ximalkraft war der Ausgangsriss durchschnittlich bereits um 5mm gewachsen. Die klassische
Auswertung unterschätzt daher die reale Bruchzähigkeit. Darüber hinaus ist die Bestimmung
des Spannungsintensitätsfaktors nur in engen Grenzen gültig. Unter anderem beschränken
sich einige der genannten Zusammenhänge und Formeln auf kontinuierliche, monolithische
Werkstoffe und sind nur begrenzt auf Komposite wie das untersuchte MgO-C übertragbar.
Die Versuche wurden auch hinsichtlich der Bruchenergie ausgewertet. Durch das stabile
Risswachstum und die damit verbundene große Durchbiegung und Kerbaufweitung lag die
Bruchenergie bei RT für MgO-C deutlich über der von Al2O3-C. Untersuchungen an ähnlichen
MgO-C-Werkstoffen lieferten vergleichbare Werte [126, 189, 225]. Die Bruchenergie liefert im
Gegensatz zur Auswertung von KIc auch Informationen über Prozesse des Risswachstums
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nach der Rissinitiierung. Zudem lässt sich die Bruchenergie sehr einfach ohne Messung der
Kerbaufweitung bestimmen. Das macht die Bruchenergie zu einer geeigneten Größe für die
Beschreibung des bruchmechanischen Verhaltens kohlenstoffgebundener FFW.
Zur Abschätzung der Kerbempfindlichkeit wurde die Biegefestigkeit von gekerbten und un-
gekerbten Balken verglichen. Für MgO-C zeigte sich, dass der Kerb nicht zu einer signifikanten
Abnahme der Festigkeit führte. Die Kerbempfindlichkeit, bestimmt aus dem Quotienten der
Biegefestigkeit ungekerbter und gekerbter Biegestäbe, war demnach etwa eins. Dies kann
durch die rissbehaftete Mikrostruktur, die ohnehin zahlreiche innere Kerben aufweist, erklärt
werden. MgO-C zeigte demnach kaum Widerstand gegen Rissinitiierung, sondern versagte
sowohl in bruchmechanischen Versuchen als auch in quasi-statischen Versuchen durch Riss-
wachstum bereits vorhandener Risse.
Im Fall von Al2O3-C lag die Biegefestigkeit gekerbter Biegestäbe deutlich unter der unge-
kerbter Proben. Diese hohe Kerbempfindlichkeit kann zum einen durch das Fehlen innerer
Kerben im Ausgangszustand erklärt werden. Die durch den Riss eingebrachte Spannungskon-
zentration führt so zu einer erheblichen Schwächung der Probe. Zum anderen zeigte Al2O3-C
im Gegensatz zu MgO-C kaum risswachstumshemmende Mechanismen.
Im Zuge der bruchmechanischen Versuche bei RT wurde erstmals ein Verfahren zur Berech-
nung der Risslänge aus der Probensteifigkeit erfolgreich angewandt. Bei der Erstellung von
Risswiderstandskurven zeigte sich aber, dass in den Versuchen nicht genügend Wertepaare
aufgezeichnet wurden. Da die Diagramme somit keine eindeutige Aussage zuließen, wurde in
der vorliegenden Arbeit auf die Darstellung von Risswiderstandskurven verzichtet. Für zu-
künftige Versuche ermöglicht die erarbeitete Technik bei engeren Entlastungsintervallen die
Erstellung von Risswiderstandskurven kohlenstoffgebundener FFW.
Mechanisches Verhalten bei hohen Temperaturen
Das mechanische Verhalten der untersuchten Werkstoffe änderte sich bei hohen Temperaturen
teils deutlich. Dabei traten die Änderungen bei beiden kohlenstoffgebundenen FFW ähnlich
zu den Angaben der Literatur [53, 89] im Bereich von 1100 °C bis 1200 °C auf. Oberhalb dieser
Temperaturen setzten zeitabhängige Kriechprozesse ein, die in den quasi-statischen Versuchen
bei ausreichend langsamen Versuchsgeschwindigkeiten teilweise zu duktilem Verhalten führ-
ten. Unterhalb von 1100 °C zeigten sich in quasi-statischen Zug-, Druck- und Biegeversuchen
kaum Veränderungen, es kam aber teilweise zu einer Zunahme von Festigkeit und Bruchzä-
higkeit mit steigender Temperatur.
Die Zunahme der Festigkeit mit steigender Temperatur lässt sich beim beim MgO-C durch
thermisch aktivierte Heilungsprozesse erklären. Die verwendeten Oxide unterschieden sich
hinsichtlich ihres thermischen Ausdehnungskoeffizienten deutlich von den eingesetzten Koh-
lenstoffträgern. Dies führte beim Abkühlen nach dem Verkoken zur Bildung von Rissen. Die
Risse waren dabei größer und zahlreicher, je größer die Oxidpartikel waren [88, 320]. Beim
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Aufheizen wurden diese Risse wieder geschlossen, was zur Reduktion von Spannungskonzen-
trationen, zur Vergrößerung des tragenden Querschnitts und somit zu einem Anstieg der
Festigkeit führt [89, 245]. Dafür spricht auch, dass ähnliche Effekte und Temperaturanomali-
en an Magnesiumoxid-Chromoxid-Steinen beobachtet wurden [39, 321]. Diese Steine besitzen
hinsichtlich der Mikrostruktur Ähnlichkeiten mit MgO-C und weisen verschiedene Gefügebe-
standteile mit unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten auf.
Die Zunahme der Festigkeit durch das Schließen von Rissen hat beim feinkörnigen Al2O3-C
nur eine untergeordnete Rolle gespielt, da der Werkstoff im Ausgangszustand nahezu kei-
ne Risse aufwies. Beim Al2O3-C hat eher die einsetzende Duktilisierung zu einem Anstieg
der Festigkeit geführt. Dies wurde durch den Autor auch in Druckversuchen an offenporigen
Filterproben aus Al2O3-C gezeigt [7]. Die Filter brachen bei Temperaturen bis ca. 1200 °C

































Abb. 6.1: Typische Kraft-Stauchungs-Kurven von Filterwerkstoffen bei 1100 °C (a) und 1500 °C
(b). Die schwarzen Pfeile kennzeichnen Brüche einzelner Filterstege.
Durch die Beschaffenheit der Filter wurden die einzelnen Stege unterschiedlich stark belas-
tet, die Spannungsverteilung innerhalb der Probe war inhomogen. Fortlaufend brachen einzel-
ne Stege, was jeweils zu spontanen Kraftabfällen führte (schwarze Pfeile). Ab ca. 1300 °C wur-
de in Übereinstimmung mit den Ergebnissen dieser Arbeit duktiles Verhalten beobachtet. Dies
führte dazu, dass sich Filterstege unter Last verformten. Dadurch wurden weitere Stege be-
lastet, was zu einer homogeneren Spannungsverteilung führte. Oberhalb von ca. 1400 °C kam
es mit steigender Temperatur zu fortlaufender Duktilisierung. Die Kraft-Stauchungs-Kurven
verliefen überwiegend stetig und wiesen kaum noch spontane Kraftabfälle auf, s. Abb. 6.1b.
Das unterschiedliche mechanische Verhalten der Werkstoffe führte nicht nur zu unterschied-
lichen Verläufen der Kraft-Stauchungs-Kurven, sondern zeigte sich auch in mikroskopischen
Untersuchungen, s. Abb. 6.2. Bei RT traten nach den Versuchen ausschließlich intakte oder
komplett gebrochene Filterstege (a) auf. Bei 1500 °C (b) wurden dagegen erstmalig auch teil-







Abb. 6.2: Mikrostrukturaufnahmen von Al2O3-C-Filter nach Prüfung bei RT (a) bzw. bei 1500 °C
(b, c).
Die Änderung des Bruchverhaltens wirkte sich auf den Verlauf der Festigkeit der Filter
über der Temperatur aus, s. Abb. 6.3a. Im Bereich zwischen 800 °C bis 1300 °C war die
Festigkeit weitestgehend konstant. Da es bei 1400 °C durch die Duktilisierung der Filter zu
einer homogeneren Verteilung der Spannung über alle Stege kam, stieg die Festigkeit an.
Bei 1500 °C führte die zunehmende Erweichung zur Abnahme der Festigkeit. Die Duktilität


























































Abb. 6.3: Entwicklung der Druckfestigkeit (Fmax, a) und Duktilität (Kompression bei Fmax, b)
von Al2O3-C-Filtern über der Temperatur. Die Zahlen indizieren, wie viele Filter bei
der entsprechenden Temperatur getestet wurden.
Filter haben auf Grund ihrer Geometrie besonders viele Spannungskonzentrationsstellen
und bei niedrigen Temperaturen eine besonders inhomogene Spannungsverteilung. Daher war
das Maximum der Festigkeit besonders deutlich ausgeprägt. Aber auch bei den kompakten
Proben dieser Arbeit traten die beschriebenen Mechanismen auf und führten zur Ausprägung
eines Festigkeitsmaximums.
Die Zunahme der Festigkeit durch plastische Deformation erfordert eine ausreichend ho-
he Duktilität. Da die Deformation nahezu ausschließlich in der kohlenstoffhaltigen Matrix
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stattfand, kam dieser Effekt beim MgO-C nicht zum Tragen. Die zugesetzten Kohlenstoffträ-
ger bildeten keine durchgehende Matrix und das Grundgerüst aus MgO-Körnern verhinderte
große Deformationen.
Die mechanischen Eigenschaften kohlenstoffgebundener FFW werden stark durch deren
kohlenstoffhaltige Matrix dominiert. Viele Kohlenstoffträger wie Graphit und Industrieruß
zeigen eine Zunahme der Festigkeit mit steigender Temperatur, s. Kap. 4.5. Besonders beim
Al2O3-C hat auch dieser Effekt zur Ausprägung der Temperaturanomalie des Verbunds beige-
tragen. Ein Versintern der Oxidkörner, wie von Jansen und Schemmel [140] berichtet, konnte
selbst nach Versuchen bei 1500 °C bei keinem der Untersuchungswerkstoffe beobachtet wer-
den.
Oberhalb von ca. 1400 °C erweichte die kohlenstoffhaltige Matrix zunehmend durch die Ak-
tivierung viskoplastischer Effekte. In Folge dessen sanken Biegefestigkeit und Bruchzähigkeit
beider Werkstoffe und es bildet sich ein Festigkeitsmaximum bei ca. 1400 °C. In Druckversu-
chen an Al2O3-C wurde hingegen eine Zunahme der Festigkeit bis 1500 °C beobachtet. Hier
führte die Erweichung zu einer Verdichtung und damit zu einer Vergrößerung des tragenden
Querschnitts, wodurch die Festigkeit im Gegensatz zu den Ergebnissen der Biegeversuche
weiter anstieg.
Die Temperaturanomalie war sowohl beim grobkörnigen MgO-C, als auch beim feinkörnigen
Al2O3-C ausgeprägt und betraf die Biegefestigkeit, die Bruchzähigkeit und die Bruchenergie.
Das Maximum von Biegefestigkeit und Bruchzähigkeit war stärker ausgeprägt als das der
Bruchenergie, da die Maximalkraft in bruchmechanischen Versuchen einen deutlich größeren
Einfluss auf die Bruchzähigkeit als auf die Bruchenergie hat.
Da bei mechanischen HT-Versuchen mehrere teils zeitabhängige Mechanismen miteinander
konkurrieren, ist zu erwarten, dass die Ausprägung des Festigkeitsmaximums von der Ver-
suchsgeschwindigkeit abhängt. Schnellere Versuchsgeschwindigkeiten würden das Maximum
demnach zu höheren Temperaturen verschieben, während langsamere Versuche zu einer Ver-
schiebung hin zu niedrigeren Temperaturen führen würden.
Die Erweichung kohlenstoffgebundener FFW korreliert oft mit deren Verkokungstemperatur
[109]. So zeigte auch das in dieser Arbeit getestete Al2O3-C in Druckerweichungsversuchen
von Klemm et al. [147] eine Abhängigkeit von der Verkokungstemperatur auf das Erwei-
chungsverhalten. In den Versuchen dieser Arbeit konnte die Erweichung allerdings nicht mit
einer Erweichung des Bindemittels beim erstmaligen Aufheizen in Verbindung gebracht wer-
den. So erweichte Al2O3-C bereits ab 1200 °C und damit 200K unterhalb der ursprünglichen
Verkokungstemperatur. MgO-C zeigte in Kriechversuchen keine signifikanten Unterschiede im
Verhalten zwischen Proben, die bei 1000 °C und 1400 °C verkokt wurden.
In der Literatur [322–326] wird berichtet, dass auch in den eingesetzten Oxiden bei Tempe-
raturen über 1000 °C Kriechprozesse stattfinden. Die Tatsache, dass das feinkörnige Al2O3-C
im Vergleich zum grobkörnigen MgO-C deutlich höhere Endverformungen aufwies, belegt aber
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deutlich, dass die HT-Verformung überwiegend in der kohlenstoffhaltigen Matrix stattfand.
Die Verdichtung der Poren im Al2O3-C konnte nur durch plastische Deformation der kohlen-
stoffhaltigen Matrix erfolgen. Im MgO-C war die maximale plastische Verformung durch das
Grundgerüst aus MgO-Partikeln dagegen stark begrenzt.
In HT-Druckversuchen an Al2O3-C stieg die Festigkeit bis zu 1500 °C an. Dies kann sehr
gut mit den ablaufenden Mechanismen erklärt werden. Oberhalb von 1200 °C kam es in der
Matrix zu plastischer Deformation. Dadurch konnten Poren und Risse geschlossen werden.
Der effektiv tragende Querschnitt stieg so mit steigender Versuchsdauer kontinuierlich an
und sorgte für eine Verfestigung des Materials. In Biegeversuchen, in denen die genannten
Mechanismen auf Grund des Versagens in Zugbelastung kaum zur Verfestigung beitragen
können, war dagegen ab ca. 1300 °C eine Erweichung zu beobachten.
Die Schädigungsmechanismen wiesen bei hohen Temperaturen einige Unterschiede zum
Verhalten bei RT auf. Thermisch aktivierte Kriechprozesse erlaubten eine Verdichtung des
Al2O3-C’s durch Kompression von Poren und Rissen. Bei ausreichend hohen Temperaturen
liefen die Prozesse schnell genug ab, um duktiles Verhalten in quasi-statischen Versuchen und
große Bruchdehnungen zu ermöglichen. Dabei kam es vor allem in der kohlenstoffreichen Ma-
trix zu plastischer Verformung. Beim MgO-C begrenzte das starre Grundgerüst aus groben
MgO-Partikeln die Verformbarkeit und verhinderte große Deformationen. Dennoch konnten
auch beim MgO-C in Kriechversuchen erhöhte Bruchdehnungen von bis zu 4% beobachtet
werden. Dieser Umstand deutet darauf hin, dass auch im MgO-C thermisch aktivierte Ver-
formungsmechanismen bei hohen Temperaturen stattfanden. Darüber hinaus offenbarte die
Auswertung der Mikrostruktur beim MgO-C, dass der dominante Schädigungsmechanismus
sowohl bei RT als auch bei hohen Temperaturen das Wachstum von Rissen entlang der Grenz-
flächen von grobem MgO und Matrix sowie innerhalb der Matrix war.
In der Literatur wird für Magnesia-Werkstoffe häufig ein negativer Einfluss niedrigschmel-
zender Phasen auf das mechanische Hochtemperaturverhalten berichtet. Der Einfluss dieser
Phasen bei kohlenstoffgebundenem MgO-C wurde von Allaire et al. [114] als eher untergeord-
net eingestuft. In den Versuchen dieser Arbeit konnten negative Einflüsse niedrigschmelzender
Phasen nicht ausgeschlossen werden, allerdings zeigten sich in mikroskopischen Nachuntersu-
chungen keine derartigen Anzeichen. Auch die Tatsache, dass die Schädigung vorwiegend
durch Risswachstum und kaum durch Deformation der MgO-Körner stattfand, spricht gegen
einen Einfluss niedrigschmelzender Phasen im MgO-C bei hohen Temperaturen.
Verhalten in statischen Versuchen bei hohen Temperaturen
Im Gegensatz zu den quasi-statischen Versuchen zeigten die Spannungsrelaxationsversuche
bereits bei 700 °C Abweichungen vom RT-Verhalten. Es zeigte sich, dass eine von außen
aufgebrachte Spannung bei konstanter Dehnung innerhalb von 30min nahezu vollständig ab-
gebaut wurde. Die Fähigkeit der Werkstoffe, äußere Spannungen abzubauen, ist von enormer
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Bedeutung für die Anwendung. Thermische Spannungen können so deutlich reduziert werden.
Zahlreiche Modellierungen zeigen, dass bei Nichtberücksichtigung von Kriech- und Relaxati-
onseffekten unrealistisch hohe Spannungen ermittelt werden [172, 327, 328]. Dabei muss auch
beachtet werden, dass sich die Mechanismen erschöpfen können und sowohl Kriech- als auch
Relaxationsrate kontinuierlich abnehmen.
Das feinkörnige Al2O3-C zeigte in den Spannungsrelaxationsversuchen eine ausgeprägte
Temperaturanomalie. Die Proben relaxierten bei ca. 1300 °C langsamer als bei 1000 °C und
1400 °C. Dieses Verhalten wurde an zwei Chargen in zwei separaten Versuchsreihen in ähn-
licher Ausprägung festgestellt und kann nicht durch die bereits diskutierten Mechanismen
erklärt werden. Für die Untersuchung dieses Phänomens sind daher weitere Versuche nötig.
Beim MgO-C trat dagegen die erwartete Entwicklung auf. Mit steigender Temperatur nahm
die Relaxationsrate zu.
Die Spannungsrelaxationsversuche wurden mit dem ursprünglichen Dehnungsmesssystem
(s. Kap. 3.2.4 und 4.2) durchgeführt. Besonders in dehnungsgeregelten Spannungsrelaxations-
versuchen können ungenaue Dehnungsmessungen zu erheblichen Abweichungen der Ergebnis-
se führen. Aus den Ergebnissen der zyklischen Spannungsrelaxationsversuche (s. Abb. 5.33)
lässt sich allerdings ableiten, dass die rasche Relaxation nicht auf Fehler im Dehnungsmess-
system zurückgeführt werden kann. Auch die bei Al2O3-C beobachtete Temperaturanomalie
lässt sich nicht durch den beschriebenen Fehler in der Dehnungsmessung erklären.
Die angelegten Kriechspannungen (meist 20MPa) lagen im Vergleich zu den Belastungen
in den Anwendungen sehr hoch. Dadurch konnten auch in kurzen Versuchszeiten von meist
30−40min Kriechkurven mit typischem Verlauf aufgenommen werden. Das Versagen trat im
Falle von Tests an MgO-C bei Temperaturen ab 1250 °C dabei sehr schnell, teilweise innerhalb
weniger Minuten ein. Beim Al2O3-C führten auch die hohen Spannungen meist nicht zum
Erreichen des stationären Bereichs. Tertiäres Kriechen wurde bei Al2O3-C nie beobachtet.
Da stationäres Kriechen für Al2O3-C überwiegend nicht erreicht wurde und in den Tests an
MgO-C nicht auftrat, sind die Auswertungen der Kriechversuche hinsichtlich des Spannungs-
Exponenten und der Aktivierungsenergie fehlerbehaftet. Es ist dabei davon auszugehen, dass
sowohl Spannungs-Exponent als auch Aktivierungsenergie eher unterschätzt werden. Für eine
erste Näherung und zum Vergleich können die Auswertungen aber durchaus genutzt wer-
den. So ließ sich beim MgO-C bei Temperaturen oberhalb von 1200− 1300 °C eine deutliche
Zunahme der Aktivierungsenergie bzw. der Kriechrate feststellen. Es ist zu vermuten, dass
diese Zunahme mit einem Wechsel der auftretenden Mechanismen einhergeht, der zu einer
deutlichen Zunahme der Kriechgeschwindigkeit führt.
Bruchmechanisches Verhalten bei hohen Temperaturen
Die Entwicklung des bruchmechanischen Verhaltens mit steigender Temperatur ähnelte bei
beiden Werkstoffen der Entwicklung des Verhaltens der quasi-statischen Versuche. Während
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sich das MgO-C bei RT und hohen Temperaturen ähnlich verhielt, änderte sich der Verlauf
der Kraft-Kerbaufweitungs-Kurven beim Al2O3-C grundlegend.
Die Bruchzähigkeit wies für das grobkörnige MgO-C eine ähnliche Entwicklung wie die
Biegefestigkeit mit einem Maximum von 0,44± 0,03MPa·m1/2 bei ca. 1100 °C auf. Auch die
Bruchenergie zeigte ein Maximum von 113N/m bei ca. 1200 °C.
Bei hohen Temperaturen versagten Al2O3-C-Proben im Gegensatz zu den RT-Versuchen
durch stabiles Risswachstum. Die Verläufe der Kraft-Kerbaufweitungs-Kurven bei 1400 °C
ähnelten denen des MgO-C’s mit stetigem Verlauf und einer kontinuierlichen Abnahme nach
dem Kraftmaximum. Die Bruchzähigkeit lag mit 0,55MPa·m1/2 leicht unter den RT-Ergeb-
nissen. Obwohl eine quantitative Analyse der Bruchenergie auf Grund des thermischen Drifts
des Dehnungsmesssystems nicht möglich war, war eine deutliche Zunahme der Bruchenergie
bei 1400 °C erkennbar.
In der vorliegenden Arbeit wurde das Verfahren zur Berechnung der Risslänge aus der
Probensteifigkeit erfolgreich für MgO-C bei RT angewandt. Beim Versuch, das Verfahren
auf Hochtemperaturversuche zu übertragen zeigte sich, dass es innerhalb der Kammer zu
Hitzeflimmern kam, wodurch sich die Streuung der Kerbaufweitungsmessung deutlich erhöhte,
s. Abb. 5.27a. Dadurch zeigten auch die ermittelten Steifigkeiten große Streuungen. Zukünftige
Versuche sollten daher im Vakuum durchgeführt werden, um derartige Einflüsse zu verhindern.
Thermoschockparameter nach Hasselman
Die Bruchzähigkeiten von MgO-C und Al2O3-C lagen unabhängig von der Prüftemperatur
im Vergleich zu den meisten konventionellen Keramiken niedrig und eigneten sich nicht, um
das HT-Verhalten von FFW zu beschreiben. Daher wurden erstmals zusätzlich die Thermo-
schockparameter Rst und R′′′′ nach Hasselman [229, 280, 281] für die Untersuchungswerkstoffe
ermittelt. Die Ergebnisse sind zusammen mit den Berechnungsparametern in Tab. 6.4 zusam-
mengefasst.
Tab. 6.4: Bruchmechanische Eigenschaften und Hasselman-Parameter der
untersuchten FFW.
Material MgO-C Al2O3-C
T in °C RT 1000 1400 RT
Estat in GPa (Biegung/Zug) 6,9/2,8 7,4/- 22,0/- 11,7/-
γwof in N/m 71,5 43,2 104 26,3
α in 10−6 ·K−1 15,0 aus [189] 5,5 aus [37]
σmax in MPa (Biegung/Zug) 2,4/0,69 4,6/- 3,4/- 20,3/-
ν 0,48 0,14
Rst K·m1/2 (Biegung/Zug) 6,8/10,7 4,6/- 5,1/- 8,6/-
R′′′′ in mm (Biegung/Zug) 165/1993 212/- 53,2/- 0,9/-
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Beide Werkstoffe zeigen ähnliche Werte für Rst. Dieser Kennwert berücksichtigt den Einfluss
des Widerstands gegen instabiles Risswachstum und Rissinitiierung auf die Thermoschock-
eigenschaften. Das feinkörnige Al2O3-C ist auf Grund seiner geringeren Wärmeausdehnung
weniger anfällig gegen instabiles Risswachstum als das grobkörnige MgO-C, da die resultie-
renden Thermospannungen kleiner sind.
R′′′′ beschreibt das zu erwartende Ausmaß der Schädigung nach Thermoschock. Hier wird
der große Beitrag des groben Gefüges zur Verbesserung des Thermoschockverhaltens deut-
lich. Die groben Kornfraktionen führen zu einer deutlichen Senkung der Festigkeit. Zusätzlich
wird die Bruchenergie durch die beschriebenen Mechanismen der Energiedissipation erhöht.
Das Material ist daher bei Thermoschockbeanspruchungen deutlich schadenstoleranter als
Al2O3-C und vergleichbare Werkstoffe ohne grobe Kornfraktionen. Während es bei grob-
körnigen FFW bei Temperaturgradienten also nur zu geringer Schädigung kommt, tritt bei
feinkörnigen FFW eher katastrophales Versagen auf.
Für die Auswertung der Thermoschockparameter müssen die physikalischen Ausgangsgrö-
ßen kritisch hinterfragt werden. Die beschriebene und beobachtete Spannungsabhängigkeit des
E-Moduls wird bei beiden Werkstoffen tendenziell zur Unterschätzung von Rst und zur Über-
schätzung von R′′′′ führen. Da diese Spannungsabhängigkeit des E-Moduls aber bei beiden
Werkstoffen in ähnlicher Ausprägung auftrat, ist der Einfluss für den Vergleich der Werkstoffe
unerheblich.
Die Berechnung von R′′′′ erfordert streng genommen die Kenntnis der Zugfestigkeit. Da die-
ser Kennwert nur für MgO-C bei RT zur Verfügung stand, wurde zusätzlich eine Auswertung
unter Verwendung der Biegefestigkeit durchgeführt. Es ist anzunehmen, dass die Zugfestigkeit
für Al2O3 weniger stark abfällt als für MgO-C. Unter Verwendung der Zugfestigkeit ist daher
bei der Bestimmung von R′′′′ mit noch größeren Unterschieden zwischen beiden Werkstoffen
zu rechnen.
Die Bestimmung der Thermoschockparameter erfolgt in der Regel mit Hilfe von Kennwer-
ten, die bei RT bestimmt wurden. Um das Verhalten auch im HT-Bereich zu beschreiben,
sollten aber bevorzugt HT-Eigenschaften eingesetzt werden. Dabei sollte möglichst die Mini-
maltemperatur des Thermoschocks verwendet werden, da an den kalten Stellen bei Abkühlen
die größten Zugbeanspruchungen auftreten. Für MgO-C zeigten sich bei sämtlichen unter-
suchten Temperaturen ähnliche Werte. Die Abschätzung der Thermoschockparameter mit
RT-Daten erscheint daher für diesen Werkstoff zulässig. Die Temperaturabhängigkeiten des
thermischen Ausdehnungskoeffizienten und der Poissonkonstante wurden an dieser Stelle auf
Grund des Mangels an verlässlichen Kennwerten nicht berücksichtigt.
Die Bestimmung der Thermoschockparameter mit Hilfe von HT-Kennwerten war beim
Al2O3-C nicht möglich, da die Bruchenergie nicht bestimmt werden konnte. Allerdings zeigte
das Material bei Temperaturen von ca. 1400 °C Kriecheffekte und dadurch deutlich Erwei-
chung. Dies führte zu einer sichtbaren Zunahme der Bruchenergie sowie zu einer Abnahme
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von Biegefestigkeit und E-Modul. Die Anfälligkeit gegen Rissinitiierung durch Thermoschock,
repräsentiert durch Rst, sollte daher abnehmen. Für R′′′′ ist auf Grund der komplexen Ab-
hängigkeiten keine klare Aussage möglich.
Abgeleitetes Heißpressverfahren
Wie in Kap. 5.4 beschrieben wurde aus den Ergebnissen der HT-Versuche ein Heißpressverfah-
ren für feinkörnige, kohlenstoffgebundene FFW abgeleitet. Dabei wurde die Verdichtung der
Probe erstmals gezielt zur Beeinflussung der Mikrostruktur eingesetzt. Über die Kompression
und das Schließen von Poren ließen sich die mechanischen Eigenschaften gezielt beeinflus-
sen. So konnten Dichte, Festigkeit, Steifigkeit und Härte gesteigert werden. Tab. 6.5 fasst die
ermittelten Kennwerte des komprimierten Presslings zusammen.
Tab. 6.5: Eigenschaften der heißgepressten Probe im Vergleich zum Ausgangszustand
des Werkstoffs.
Zustand Φoffen Φgesamt d¯Poren ρroh Edyn KDF HV2% % nm g/cm3 GPa MPa
Ausgangszustand 31 31 309 1,9 14,4− 17,7 74 24
gepresst, Rand 6 25 212 2,2 23,7 123 50gepresst, Zentrum 13 33 2,6 264
Der Durchmesser des Presslings war im Vergleich zu den Proben der HT-Versuche (d =
23mm) leicht erhöht (d = 25mm). Dadurch stellte sich im Pressling während der Prüfung
ein Temperaturgradient ein. Thermographische Untersuchungen ergaben, dass die Probemitte
im Vergleich zu den Rändern bis zu 90K wärmer war. Dadurch konnten mit dem Verfahren
erstmals FFW mit gradierter Mikrostruktur hergestellt werden. Im Vergleich zum kälteren
Rand des Presslings konnten die Porosität und die mittlere Porengröße im Zentrum deutlich
gesenkt werden. Dies führte zu einer erhöhten Rohdichte und einer gesteigerten Härte.
Das Verfahren bestand aus mehreren Pressvorgängen bei Temperaturen im Bereich zwi-
schen 700− 1500 °C. Die Auswertung der Spannungs-Dehnungs-Kurven (s. Abb. 5.34) zeigte
allerdings, das relevante Beiträge zur Verdichtung erst ab ca. 1300 °C erzielt werden konnten.
Obwohl das Verfahren im vorliegenden Test durch zyklisches Pressen einer Probe durchgeführt
wurde, sind zur Verdichtung vermutlich nicht zwingend mehrere Pressschritte nötig.
Das Verfahren eröffnet vielfältige Möglichkeiten bei der Herstellung feinkörniger, kohlen-
stoffgebundener Werkstoffe. Eine Beeinflussung der globalen Bauteileigenschaften (z. B. Kor-
rosions- und Verschleißverhalten) wird durch Hochtemperatur-Pressvorgänge möglich. Dabei
sollte es auch möglich sein, den Pressvorgang in den Prozess des Verkokungsbrandes zu in-
tegrieren. So könnte die Mikrostruktur beim Brennen z. B. durch die Beaufschlagung mit
Gewichten beeinflusst werden. Auf diesem Weg ließe sich der Prozessschritt kostengünstig in
bestehende Herstellungsrouten vieler kohlenstoffgebundener FFW integrieren.
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Darüber hinaus ermöglicht das Verfahren die Herstellung gradierter Werkstoffe. So können
Temperaturgradienten eingestellt werden, um die thermisch aktivierten Verformungsprozesse
in bestimmten Bereichen des Bauteils zu beschleunigen oder zu begrenzen. Über die Abhän-
gigkeit der Verformungsgeschwindigkeit von der angelegten Spannung sollte es auch möglich
sein, die Gradierung über einen Spannungsgradienten einzustellen. Auch hier ist eine Integra-
tion des Prozesses in den finalen Bauteilbrand denkbar.
Als konkretes Anwendungsbeispiel wäre z. B. die Schieberplatte denkbar. Für Schieberplat-
ten werden nach derzeitigem Stand der Technik kohlenstoffgebundene FFW in Form gepresst
und mit einem Stahlmantel verbunden. Der Stahlmantel soll der Platte die nötige Festigkeit
geben, während nur der FFW in Kontakt zur Schmelze gerät. Mit dem hier vorgeschlage-
nen Verfahren wäre es denkbar, Schieberplatten ohne Stahlmantel herzustellen, indem die
Randbereiche entsprechend verdichtet und somit gehärtet und verfestigt werden, während
das Zentrum mit höherer Porosität und geringerer Dichte seine guten Thermoschockeigen-
schaften behält.
Die Ergebnisse der HT-Versuche an MgO-C deuten an, dass eine Übertragung des Verfah-
rens auf grobkörnige FFW nicht möglich ist. Selbst bei sehr hohen Temperaturen bis 1500 °C
konnten beim MgO-C keine Dehnungen über 4% erreicht werden. Die Magnesiumoxidparti-
kel können nicht ausreichend umgeordnet werden und bilden in Druckversuchen ein starres
Gerüst. Das Verfahren scheint daher unabhängig vom eingesetzten Oxid auf feinkörnige FFW
begrenzt.
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7 Zusammenfassung und Ausblick
Die vorliegende Arbeit beschäftigt sich mit den mechanischen Eigenschaften kohlenstoffge-
bundener Feuerfestwerkstoffe bei Raumtemperatur und hohen Temperaturen. Dazu wur-
den statische, quasistatische, zyklische und bruchmechanische Versuche in Druck, Biegung
und Zug im Temperaturbereich zwischen RT und 1500 °C durchgeführt. Dafür standen zwei
Hochtemperatur-Prüfmaschinen mit induktiven Heizsystemen und Vakuum- bzw. Schutzgas-
kammer zur Verfügung. Die Mikrostruktur der Werkstoffe wurde mit Hilfe von Lichtmikro-
skopie, Rasterelektronenmikroskopie sowie durch pyknometrische Analysen und mit dem Ar-
chimedischem Prinzip sowohl im Ausgangszustand als auch nach den Versuchen untersucht.
Die Versuche wurden hinsichtlich Festigkeit, Probensteifigkeit/E-Modul, Bruchzähigkeit
und Brucharbeit sowie hinsichtlich ihres Kriech- und Spannungsrelaxationsverhaltens ausge-
wertet. Zusätzlich wurden die Thermoschockparameter Rst und R′′′′ berechnet. Zudem wurde
die Veränderung der Mikrostruktur nach den Versuchen untersucht und der dynamische E-
Modul bestimmt.
Methodische Ergebnisse
Die Methodik der Versuche wurde in zahlreichen Vorversuchen überprüft. Fehler bei der Mes-
sung der Temperatur konnten durch die Verwendung einer Graphitbeschichtung beim grobkör-
nigen MgO-C verringert werden. Durch thermographische Messungen wurde zudem gezeigt,
dass die Temperaturgradienten in den belasteten Teilen der Probe ausreichend klein waren.
Auf Grund von anfänglichen Fehlern in der Dehnungsmessung der Druckversuche wurde das
Messsystem verbessert. Für die Durchführung von Zugversuchen wurde eine Methodik, bei
der die Proben in Stahladapter eingeklebt werden, erfolgreich entwickelt. Die Überprüfung
einer mit mehreren DMS instrumentierten Zugprobe zeigte, dass die Axialität hinreichend
gewährleistet war.
Im Zuge der Arbeit wurde ein Verfahren zur Vorbereitung und Durchführung bruchme-
chanischer Versuche erfolgreich aufgebaut. Dabei wird die Kerbaufweitung einer Probe mit
Hilfe eines optischen Messsystems bestimmt. Darüber hinaus konnte die Korrelation zwischen
Probensteifigkeit und Risslänge ermittelt werden, was die Ermittlung der Risslänge aus der
Reststeifigkeit ermöglichte. Das Verfahren war allerdings auf Versuche bei RT begrenzt, da es
bei hohen Temperaturen durch Hitzeflimmern in der Kammer zu großen Streuungen kam.
Verifizierende Versuche an einem Referenzwerkstoff (Graphit ISEM 8) zeigten insgesamt




Die untersuchten Werkstoffe waren ein grobkörniges MgO-C mit niedrigem Graphitgehalt,
einem harzhaltigen Bindemittel und geringer Porosität sowie ein feinkörniges Al2O3-C mit
hohem Kohlenstoffanteil, Carbores®-Binder und hoher Porosität. Beim Al2O3-C lagen die
Oxidkörner homogen verteilt in der kohlenstoffhaltigen Matrix vor. Im MgO-C waren die gro-
ben MgO-Körner von einer Matrix aus Graphit, verkoktem Binder und feinen MgO-Körnern
umgeben. Das MgO-C zeigte die klassische Mikrostruktur eines Verbundwerkstoffs und wies
bereits im Ausgangszustand zahlreiche Risse und Defekte auf. Das Al2O3-C hatte eine sehr
feine, homogene Mikrostruktur und zeigte im Ausgangszustand kaum Risse.
RT-Ergebnisse
In quasistatischen Druck-, Biege- und Zugversuchen bei RT zeigten beide Werkstoffe kaum
plastische Verformung. Die Anstiege der Spannungs-Dehnungs-Kurven nahmen anfänglich
fortlaufend zu, es zeigte sich demnach eine starke Abhängigkeit der Probensteifigkeit von der
Spannung. Das MgO-C versagte generell durch stabiles Risswachstum. Durch die mikrosko-
pische Begleitung von bruchmechanischen Versuchen und die Auswertung mittels digitaler
Bildkorrelation konnten mehrere Mechanismen zur Energiedissipation nachgewiesen werden.
Es kam zur Bildung von Rissnetzwerken, zu Rissablenkung und Rissabstumpfen, zu Rissver-
zweigung und zu Rissschließen. Al2O3-C brach dagegen durch instabiles Risswachstum eines
einzelnen, unverzweigten, geradlinigen Risses. Dabei wurde die Festigkeit gekerbter Balken
durch auftretende Spannungskonzentration deutlich gesenkt. Beim MgO-C kam es dagegen
kaum zu einer Verringerung der Festigkeit durch Kerben.
Sämtliche Kennwerte, die bei RT ermittelt wurden, sind in Tab. 7.1 zusammengefasst.
Tab. 7.1: Ermittelte Kennwerte der untersuchten Werkstoffe bei RT.
Material MgO-C Al2O3-C Graphit
σ∗max in MPa 26,5/2,4/0,69 74/20,3/- 47,3/-/-
E∗stat in GPa 7,6/6,9/2,8 7,4/11,7/- 7,3/-/-
Edyn in GPa 8,3 19,6 12,5
ν 0,48 0,14 0,10
KIc in MPa·m1/2 0,19 0,69 1,0
γwof in N/m 71,5 26,3 -
MORKerb in MPa 2,3 9,1 -
MORKerb/MOR 0,96 0,45 -
R†st in K·m1/2 6,8/10,7 8,6/- -
R′′′′† in mm 165/1993 0,9/- -
* Kennwerte in Druck/Biegung/Zug.
† Thermoschockparameter, ermittelt mit Parametern aus Biegung/Zug.
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Bei beiden Werkstoffen war die Hysterese zwischen erster Be- und Entlastungskurve in
Druckversuchen weit geöffnet. Im zweiten Zyklus war die Hysterese dagegen nahezu vollstän-
dig geschlossen. Zyklische Zug-Druck-Versuche an MgO-C zeigten dagegen bei allen Zyklen
weit geöffnete Hysteresen.
Die Unterschiede im Bruchverhalten wurden maßgeblich durch die unterschiedlichen Korn-
größen des Oxids verursacht. Die groben MgO-Körner führten beim MgO-C zu einer erheb-
lichen Vorschädigung der Mikrostruktur beim Abkühlen nach dem Verkoken und damit zu
den beschriebenen Mechanismen zur Energiedissipation und zu stabilem Risswachstum. Dar-
über hinaus wurde durch die Reduktion der Festigkeit das Thermoschockverhalten zusätzlich
verbessert. Feinkörnige, homogene FFW wie das Al2O3-C brechen dagegen bei RT durch
instabiles Risswachstum, haben vergleichsweise hohe Festigkeiten und weisen demnach auch
schlechtere Thermoschockparameter auf.
In diesem Zusammenhang zeigte sich auch, dass die Bruchzähigkeit für die Bewertung des
Verhaltens in der Anwendung nur bedingt aussagekräftige Erkenntnisse liefert. Obwohl beide
untersuchten kohlenstoffgebundenen FFW nur geringe Bruchzähigkeiten aufwiesen, sind diese
Werkstoffe in der Stahlmetallurgie etabliert und erreichen dort oft lange Lebensdauern. Die
Auswertung der Bruchenergie liefert dagegen aufschlussreichere Kennwerte. Dies wird auch
dadurch deutlich, dass die Bruchenergie in die relevanten Thermoschockparameter eingeht.
HT-Ergebnisse
Die eingesetzten HT-Prüfmaschinen mit induktiven Heizsystemen ermöglichten die Durchfüh-
rung mechanischer Hochtemperaturversuche in großer Zahl. Zum ersten Mal konnten so die
RT- und Hochtemperatureigenschaften von einem grobkörnigen und einem feinkörnigen koh-
lenstoffgebundenen FFW ausführlich untersucht und verglichen werden. Beim untersuchten
Al2O3-C liefern die vorgestellten Daten überhaupt erstmals Informationen zum mechanischen
Verhalten nahe den Einsatztemperaturen.
Das mechanische Verhalten der Untersuchungswerkstoffe änderte sich bei erhöhten Tempe-
raturen teilweise deutlich. Beide Werkstoffe zeigten eine Zunahme von Festigkeit und Bruch-
zähigkeit mit steigender Temperatur. Der Anstieg der Festigkeit wurde durch mehrere Me-
chanismen erklärt. Beim MgO-C kam es zum Ausheilen von Rissen, die sich während des
Abkühlens nach dem Verkoken gebildet hatten. Beim Al2O3-C führte der Anstieg der Fes-
tigkeit der kohlenstoffhaltigen Matrix zu erhöhten Festigkeiten. Zusätzlich kam es durch die
zunehmende Duktilisierung zum Abbau von Spannungskonzentrationen und dadurch zu ei-
nem Anstieg der Festigkeit. Ab ca. 1200−1400 °C sanken Festigkeit und Bruchzähigkeit durch
die zunehmende Erweichung bei beiden Werkstoffen.
Die Verläufe der Spannungs-Dehnungs- und der Kraft-Kerbaufweitungs-Kurven änderten
sich für MgO-C unabhängig von der Prüftemperatur kaum. Biegeversuche an gekerbten und
ungekerbten Proben zeigten jeweils stabiles Risswachstum mit Durchbiegungen über 1mm.
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Die Proben wiesen bei RT und HT kaum plastische Deformation auf und versagten nahezu
ausschließlich durch Risswachstum
Das untersuchte feinkörnige Al2O3-C zeigte dagegen abweichendes Verhalten. Während bei
RT ausschließlich sprödes Verhalten mit instabilem Risswachstum bei sehr kleinen Durchbie-
gungen auftrat, kam es bei HT durch die Duktilisierung zu duktilem Verhalten und stabilem
Risswachstum. Dabei traten teilweise große plastische Deformationen bis über 20% auf.
Die statischen Kriechversuche zeigten ein ähnliches Bild. Ab ca. 1000 °C kam es für beide
Werkstoffe vermehrt zu viskoplastischer, zeitabhängiger Verformung. Mit zunehmender Tem-
peratur nahm die Kriechrate zu. MgO-C zeigte bei den Versuchsbedingungen bei mittleren
Temperaturen bis ca. 1100 °C vorwiegend primäres Kriechen. Bei höheren Temperaturen kam
es teilweise innerhalb kürzester Zeit auch zu tertiärem Risswachstum. Die Mechanismen des
Risswachstums waren dabei nicht von denen bei RT zu unterscheiden. Bei Al2O3-C wurde
in keinem Versuch tertiäres Kriechen beobachtet. Die meisten Versuche zeigten ausschließlich
primäres Kriechen, vereinzelt trat stationäres Kriechen auf. Die Verformung passierte dabei
vorwiegend innerhalb der kohlenstoffhaltigen Matrix.
In Spannungsrelaxationsversuchen zeigte sich, dass die getesteten Werkstoffe äußere Span-
nungen bereits bei mittleren Temperaturen von ca. 700 °C durch plastische Deformation ab-
bauen können. Beim MgO-C nahm die Relaxationsgeschwindigkeit mit steigender Temperatur
kontinuierlich zu. Al2O3-C zeigte dagegen einen komplexeren Verlauf, wobei der Relaxations-
widerstand von 1000 °C auf 1300 °C wieder stieg.
Die beschriebene Änderung des mechanischen Verhaltens mit steigender Temperatur ist für
die Werkstoffauswahl und die Anwendung von großer Bedeutung. Die mangelnde Duktilität
bei niedrigen Temperaturen ist speziell für feinkörnige FFW unbedingt zu berücksichtigen.
Auch für die Modellierung von Hochtemperaturprozessen [43, 172, 327, 328] liefern die Er-
gebnisse wichtige Kennwerte. Es muss beachtet werden, dass die Vernachlässigung der Duk-
tilisierung der Werkstoffe zu einer erheblichen Überschätzung der auftretenden Spannungen
bei hohen Temperaturen führen kann.
Heißpressverfahren
Die HT-Versuche an Al2O3-C offenbarten, dass in dem Material ab ca. 1200 °C große Ver-
formungen auftreten können. Daher wurde aus den Ergebnissen ein Heißpressverfahren für
feinkörnige FFW abgeleitet. Dafür wurde ein Zylinder bei verschiedenen Temperaturen bis
1500 °C uniaxial gepresst. Die Untersuchung der sich einstellenden Mikrostruktur zeigte, dass
es dabei zu einer Reduktion von Porosität und Porendurchmesser kam. Dies führte zu ei-
nem Anstieg von Dichte, dynamischem E-Modul, Festigkeit und Härte. Zusätzlich zeigte der
Zylinder nach dem Pressen Eigenschaftsgradienten, die aus einer inhomogenen Temperatur-
verteilung im Versuch resultierten. Aus den Ergebnissen wurden vielfältige Möglichkeiten zur
Erzeugung gradierter Werkstoffe abgeleitet.
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Ausblick
Aus den Ergebnissen der Arbeit lassen sich verschiedene Fragestellungen und zukünftige For-
schungsfelder ableiten. An beiden Werkstoffen sollten mit der erarbeiteten Methodik Zugver-
suche bei Temperaturen bis 1500 °C durchgeführt werden, um Kennwerte für diesen Belas-
tungsfall zu ermitteln. Zusätzlich empfehlen sich zur Abschätzung der Dehnratenabhängigkeit
Untersuchungen bei unterschiedlichen Belastungsraten.
Die bruchmechanischen Versuche sollten mit häufigeren Teilentlastungen wiederholt wer-
den, um die Bestimmung von Risswiderstandskurven zu ermöglichen. Dabei sollten HT-
Versuche vorzugsweise im Vakuum durchgeführt werden, um Störeffekte durch Hitzeflimmern
zu verringern. Alternativ könnten auch bruchmechanische Versuche in Warmkammerofen
durchgeführt werden. Eine Bestimmung der Kerbaufweitung ist dabei nicht zwingend erfor-
derlich, da sowohl Bruchenergie als auch Probensteifigkeit bei ausreichend genauer Messung
über die Probendurchbiegung bzw. den Maschinenweg ermittelt werden können.
Aus den physikalischen und mechanischen Eigenschaften der Werkstoffe wurden die Ther-
moschockparameter Rst und R′′′′ berechnet. Um die Aussagekraft der ermittelten Parameter
zu überprüfen, sollten Thermoschockuntersuchungen durchgeführt werden.
In Kriechversuchen an MgO-C konnte ein deutlicher Anstieg der Aktivierungsenergie bei
ca. 1200 °C beobachtet werden. Durch Wiederholung der Versuche und Untersuchung der
Mikrostruktur-Veränderungen sollten die Mechanismen, die zu diesem Verhalten führen, wei-
ter erforscht werden.
Andreev et al. [44] konnten zeigen, dass das zyklische Verhalten bei HT durch Kriechpro-
zesse dominiert wird. Die zyklischen Versuche sollten daher durch Untersuchungen bei hohen
Temperaturen ergänzt werden. Dabei ist eine Dehnungsregelung vorzuziehen. Zusätzlich soll-
ten speziell für MgO-C thermomechanische Ermüdungsversuche bei für Konverter typischen
Temperaturen (1000− 1400 °C [41, S. 21]) durchgeführt werden.
Die Aussagekraft von Biegeversuchen kann durch Messung der akustischen Emission erheb-
lich gesteigert werden. Erste Versuche dazu ergaben, dass viele der aufgenommenen Signale
auf Prozesse an den Auflagern zurückzuführen waren. Um diese Signale von denen des Biege-
versuchs zu trennen, müsste man die Position der Quelle der Signale besser bestimmen. Dies
könnte z. B. durch Verwendung von zwei akustischen Sensoren erfolgen.
In der Arbeit wurde ein vielversprechendes Verfahren zur Erzeugung gradierter FFW er-
probt. Das Anwendungspotenzial dieser Methode sollten in weiteren Tests und Feldversuchen
untersucht werden. Dabei sollten sowohl Temperatur- als auch Spannungsgradienten einge-
setzt werden. Zusätzlich ist zu prüfen, ob sich das Verfahren in den Brennprozess konventio-
neller FFW integrieren lässt.
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Anhang
Tab. A.1: Kornverteilung des Magnesiumoxids vor dem Sieben (Quel-
le: Institut für Glas-, Keramik- und Baustoffe der TUBAF,
2013).
Kornband Mehl 0,0 - 1,0mm 1,0 - 2,0mm 2,0 - 4,0mm
d10 in mm 0,001 0,067 1,010 2,105
d50 in mm 0,017 0,344 1,591 3,094
d90 in mm 0,085 0,862 2,426 4,462
Siebweite in mm gewogene Siebrückstände in %
<0,001 12,45 0 0 0
0,001 13,26 0 0 0
0,004 15,94 0,42 0 0
0,010 33,81 2,5 0 0
0,040 16,17 13,33 0 0
0,090 8,27 8,75 0 0
0,150 0,10 22,08 0,7 0
0,315 0 31,49 1,44 0
0,630 0 18,21 7,15 0,7
1,000 0 3,22 17,5 0,4
1,250 0 0 51,07 5,3
2,000 0 0 14,24 17,2
2,500 0 0 7,9 28,9
3,150 0 0 0 28,9
4,000 0 0 0 18,6
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Abb. A.1: Siebkurven der ursprünglichen (a) und neu gesiebten (b) Kornbänder und Vergleich (c)
zwischen den Verläufen der Siebkurven der ursprünglichen Kornbänder (durchgezogene
Linie) mit den neuen Kornbändern (gepunktete Linie). Zum Vergleich wurden 0,0  
0,5mm mit 0,5  1,0mm und 1,0  1,5mm mit 1,5  2,0mm kombiniert.
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Tab. A.2: Kornverteilung des Magnesiumoxids nach dem Sieben.








d10 in mm 0,009 0,022 0,530 0,816 1,320
d50 in mm 0,021 0,178 0,741 1,127 1,665
d90 in mm 0,060 0,367 0,962 1,518 2,107
Siebweite in mm gewogene Siebrückstände in %
0,006 7,63 0,64 0 0 0
0,008 8,29 0,95 0 0 0
0,010 9,39 0,93 0 0 0
0,013 11,47 0,92 0 0 0
0,016 10,99 1,22 0 0 0
0,020 11,03 1,51 0 0 0
0,025 10,68 1,75 0 0 0
0,032 9,39 1,64 0 0 0
0,040 6,85 1,95 0 0 0
0,050 5,70 1,98 0 0 0
0,063 5,84 6,53 0 0 0
0,080 2,74 7,25 0 0 0
0,100 0 4,31 0 0 0
0,125 0 10,65 0,11 0 0
0,160 0 8,40 0,00 1,32 0
0,200 0 12,98 0,11 0,30 0
0,250 0 10,00 0,00 0,00 0
0,315 0 20,20 0,54 0,57 0
0,400 0 1,83 2,48 0,00 0
0,500 0 0,27 28,98 1,35 0
0,630 0 0 27,25 3,65 0
0,800 0 0 37,76 34,47 1,47
1,000 0 0 1,22 16,38 0,19
1,250 0 0 1,55 41,70 41,01
1,600 0 0 0 0,27 44,59
2,000 0 0 0 0 12,36
2,500 0 0 0 0 0,29
* bestimmt mittels Lasergranulometrie
† bestimmt mittels Siebanalyse (dSieb>63 µm) und Lasergranulometrie (dSieb<63 µm)
‡ bestimmt mittels Siebanalyse
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Anhang
Tab. A.3: Einzelschritte der Präparation der Schliffflächen für Mikrostrukturaufnahmen.
Methode Schleif- Lubrikant Schleifge- Kraft Zeit Bemerkung
hilfsmittel schwindigkeit
- - - - rpm N min
SiC (320) Wasser 150 100 - bis plan
Schleifen SiC (500) Wasser 150 80 4
SiC (800) Wasser 150 80 4
PAN-W (6 µm) blau* 150 80 4
Polieren DAP (3 µm) blau* 150 80 2
NAP (1 µm) blau* 150 60 1 US†
* entspricht DP Lubricant blue (Struers GmbH, Willich)






















































































































































































Abb. A.4: Ergebnisse der Messung des Emissionskoeffizienten  von Al2O3-C, bestimmt am ZAE
Bayern. a)  über der Wellenlänge bei hohen Temperaturen, gemessen mit einem FTIR-
Spektrometer und einer Emissionsgradmessanlage. b)  über der Wellenlänge bei RT,
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Abb. A.5: Entwicklung der Temperaturunterschiede zwischen mittlerem und oberem (a) bzw.
unterem (b) Messfeld (s. Abb. 4.2) für Druckproben aus MgO-C in Abhängigkeit der

























































































































Abb. A.6: Kriechkurven verschiedener Chargen von MgO-C bei unterschiedlichen Temperaturen
in Druck: Charge I (a), Charge II (b, c), Charge III (d, e). Tcoke=1000 °C (a, b, d),
































































































































































Abb. A.7: Verläufe der Kriechrate über der Dehnung aus Kriechversuchen verschiedener Chargen
von MgO-C bei unterschiedlichen Temperaturen in Druck: Charge I (a), Charge II (b,
c), Charge III (d, e). Tcoke=1000 °C (a, b, d), Tcoke=1400 °C (c, e). Druckspannung:































































































































































Abb. A.8: Verläufe der Kriechrate über der Zeit aus Kriechversuchen verschiedener Chargen von
MgO-C bei unterschiedlichen Temperaturen in Druck: Charge I (a), Charge II (b, c),
Charge III (d, e). Tcoke=1000 °C (a, b, d), Tcoke=1400 °C (c, e). Druckspannung:
20MPa (a, d, e) bzw. 10MPa (b, c).
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